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Die Suche nach reversiblen, mobilen Energiespeichersystemen verstärkt sich seit der Veröffent-
lichung des Strategiepapiers „Nationaler Entwicklungsplan der Elektromobilität der Bundes-
regierung“ in der Bundesrepublik Deutschland. Die im Entwicklungsplan geforderten mobilen
Energiespeicher verlangen unter den möglichen Speichersystemen Verbesserungen bei der gra-
vimetrischen und volumetrischen Energie- und Leistungsdichte, den Batterieherstellungskosten,
Lebensdauer und Zyklenstabilität sowie Betriebsicherheit [1]. Von den für einen Massenmarkt
tauglichen Batterien übertreffen Lithium-Ionen-Batterien (LIB) gegenüber Blei-Säure-Batterien,
Nickel-Cadmium und Nickel-Metallhydrid Batterien die volumen- und gewichtsspezifische Ener-
giedichte [2]. Zwei Eigenschaften von Lithium sind dafür besonders verantwortlich: Die elektro-
chemische Eigenschaft von Lithium als das Element im Periodensystem der Elemente mit dem
größten negativen Potential von E = −3, 04 V gegenüber einer Standard-Wasserstoff-Elektrode,
sowie die niedrige gravimetrische Dichte von metallischem Lithium mit ρ = 0, 53 g
cm3
. Durch
das betragsmäßig große elektrochemische Potential ist Lithium geeignet große Zellspannungen
zu erzeugen.
Der Einführung von Lithium-Ionen-Batterien in den Anwender-Markt durch die Firma Sony
1991, gehen Forschungsarbeiten seit den 1970-er Jahre voraus, in denen zunächst die reaktiven
Eigenschaften von Lithium in nicht wieder aufladbare Primärbatterien, unter anderem als kom-
merzielle Systeme (Li//SiO2), (Li//MnO2) und (Li//CuO) Anwendungen fanden [3]. Mithilfe
der Aufklärung der elektrochemischen Interkalation von Ionen als struktureller Mechanismus für
die Speicherung von Li-Ionen gelingt es 1975, mit TiS2 als Kathode, Li-Kationen reversibel zwi-
schen Elektroden auszutauschen [4]. Die Speicherung der Ionen in zwei Elektrodenmaterialien
mittels Interkalation führte 1991 zur Entwicklung der C//LiCoO2 Lithium-Ionen-Batterie [5].
Für die Arbeiten zur Forschung und Entwicklung der Li-Ionen-Batterien wurde 2019 der Nobel-
preis für Chemie an John B. Goodenough, M. Stanley Whittingham und Akira Yoshino vergeben.
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KAPITEL 1. EINLEITUNG
Die Verwendung von metallischem Lithium als Elektrodenmaterial ist aus Gründen der Anwen-
dungsicherheit nicht erlaubt, da Lithium bei mehrfachem Zyklieren zu dentritischem Wachs-
tum beim Abscheiden neigt. Diese elektrisch leitfähigen Dendriten können den Seperator durch-
dringen und zum Kurzschluss und einer damit verbundenen Wärmeentwicklung innerhalb der
Batterie bis hin zum Brand führen. Für die Speicherung der Li-Ionen ist es daher notwendig,
alternative Konzepte der Ionenspeicherung für die Ladungsträger anzubieten. Neben dem struk-
turerhaltenden Interkalationsmechanismus bieten sich derzeit vor allem die Legierungsbildung
(LixMy) sowie der im Jahr 2000 in der Gruppe um J.-M. Tarascon wiederentdeckte Konver-
sionsmechanismus mit Umwandlungsreaktionen an [6]. Beide Konzepte ermöglichen wesentlich
größere gravimetrische Energiedichten zu speichern, als Interkalationselektroden.
Im Rahmen dieser Arbeit werden binäre 3d-Übergangsmetalloxide basierend auf Fe, Co, Ni sowie
Cu untersucht. Die Auswahl erfolgte nach erfolgreichen Voruntersuchungen und einer hohen
spezifischen Kapazität des Elektrodenmaterials. Schwerpunkte der Arbeit sind die Aufklärung
von:
- Einflüssen der Kristallstruktur der Ausgangsoxide auf die Speicherung und Umwandlung
von Li+-Ionen
- Bildung von Zwischenprodukten im Sinne von stabilen und metastabilen Phasen während
der Reaktion
- Mikrostrukturellen Änderungen während der Reaktion.
Die gewonnenen Ergebnisse werden mit den Ergebnissen elektrochemischer Untersuchungen kor-
reliert, um Wege zur Optimierung des Elektrodenmaterials aufzuzeigen.
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2. Theoretische Grundlagen und Mechanismen
der elektrochemischen Energiespeicherung in
Lithium-Ionen-Batterien
2.1. Batterieaufbau und elektrochemische Energiespeicherung
Die Batterie ist ein Energiespeicher, mit dessen Hilfe chemische in elektrische Energie umge-
wandelt wird. Grundsätzliche Bestandteile sind Elektroden, welche durch einen Elektrolyt und
Seperator, räumlich getrennt sind und ein Gehäuse [7]. Der Elektrolyt übernimmt die Funktion,
den Transport von Ionen vom Transport der Elektronen zu trennen. Er ist elektrisch nicht leit-
fähig, muss aber leitfähig für Ionen sein. Dadurch wird der Ladungstransport durch Elektronen
räumlich vom Ladungs- und Massentransport der Ionen separiert (siehe Abbildung 2.1). Die
für die Funktionsweise der Batterie notwendigen Ionen und Elektronen entstehen durch elek-
trochemische Redoxreaktionen an den beiden Elektroden. Batterien lassen sich in nicht wieder
aufladbare Primärbatterien und wieder aufladbare Sekundärbatterien (Akkumulatoren) unter-
scheiden.
Die in einer Batterie ablaufenden elektrochemischen Redoxreaktionen können jeweils den beiden
Elektroden zugeordnet werden. An der Anode (negative Elektrode) laufen die Oxidationsreak-
tion der Spezies ab, wogegen an der Kathode (positive Elektrode) die Reduktionsreaktion der
Spezies stattfindet. Damit dient im externen Stromkreis die Anode als Elektronendonator und
die Kathode als Elektronenakzeptor (siehe Abbildung 2.1). Triebkraft für die Reaktionen ist der
Energiegewinn, welcher durch die freie Reaktionsenthalpie ∆RG < 0 Ausdruck findet. Messbar
zugänglich ist zunächst die Leerlaufspannung E◦:
E◦ = ϕKathode − ϕAnode, (2.1.1)
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Abbildung 2.1.: Schematischer Aufbau einer Batterie und Bewegungsrichtung am Beispiel von
einfach positiv geladenen Metallionen (Me+) und Elektronen (e– ) während der
Entladung (∆RG < 0).
aus der Differenz der elektrischen Potentiale ϕ zwischen Kathode und Anode. Die freie Reakti-
onsenthalpie ∆RG für Gesamtreaktion der Zelle kann über den Zusammenhang
∆RG = −zFE◦ (2.1.2)
dargestellt werden. Damit lässt sich über die Leerlaufspannung E◦ unter Quasigleichgewichts-
bedingungen (Strom I → 0) die Freie Reaktionsthalpie ∆RG mit den Skalaren z (Anzahl der
übertragenen Ladungen) und der Faraday-Konstanten F (96485,33 Cmol ) bestimmen [8]. Per
Konvention wird somit auch der freiwillig ablaufenden Entladung eine positive Spannung E◦
zugeordnet.
Die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Anodenmaterialien für LIB sind zur Versuchsverein-
fachung gegen metallisches Lithium als Gegenelektrode angeordnet. In diesem Versuchsaufbau
werden die zu untersuchenden 3d-Übergangsmetalloxide zur Kathode und der freiwillig ablau-
fende erste Halbzyklus zur Entladung. Da sich Ionen- und Elektronenfluss sowie die Redoxre-
aktionen beim Ladevorgang umkehren, ist die Zuordnung der Begriffe „Anode“ und „Kathode“
nicht mehr eindeutig belegt. Deshalb haben sich international die Begriffe „negative“ und „po-
sitive“ Elektrode durchgesetzt, wobei die Zuordnung nach dem Entladevorgang definiert ist.
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2.2. SPEICHERMECHANISMEN FÜR LI+-IONEN
2.2. Speichermechanismen für Li+-Ionen
Der Interkalationsmechanismus ist der derzeit in der Anwendung am weitesten verbreitetste
Mechanismus und findet sowohl auf Seite der Kathode, als auch der Anode statt. Beim Inter-
kalationsmechanismus werden Li+-Ionen reversibel auf freien Gitterplätzen der Kristallstruktur
ein- und ausgebaut. Dabei bleibt die Wirtsstruktur als solche erhalten. Der Ein- und Ausbau
der Li+-Ionen verursacht Änderungen der Gitterparameter und Verschiebung einzelner Atom-
positionen in der Struktur. Alle Atome und Ionen bleiben der Struktur als solches erhalten. Der
Ladungsausgleich zur Herstellung der Ladungsneutralität in der Gesamtelektrode wird durch de-
lokalisierte Elektronen in Graphit oder die Änderung des Oxidationszustandes von Metallionen
oder Molekülgruppen angestrebt. Zu den derzeit weit verbreiteten und erforschten Interkala-
tionselektroden gehören auf Anodenseite Graphit und LiCoO2 als Kathodenmaterial. Für die




Li1−xCo+3/+4O2 + x·Li+ + x·e−. (2.2.1)
angegeben werden. Es ändert sich während der Reaktion ausschließlich die Anzahl der Li+-Ionen
und die Oxidationsstufe der Co-Kationen. Dagegen reagiert Graphit auf Seite der Anode nach




wobei die Li+-Ionen zwischen den einzelnen Graphenschichten eingelagert werden.
Große Forschungsanstrengungen wurden derzeit auf den Gebieten der Li1–x(Ni,Mn,Co,Al)O2,
Li1–xFePO4, LiVPO4 und LiMn2O4 Materialien unternommen [9]. Ein wichtiges Strukturmerk-
mal der Interkalationsmaterialien ist die 2- oder 3−dimensionale verknüpfte Anordnung von
unbesetzten Positionen für Li+-Ionen in der Kristallstruktur, um über dieses Netzwerk eine
schnelle Diffusion und Speicherung von Li+-Ionen zu gewährleisten.
Der Legierungsmechanismus für Anoden kommt für alle Systeme in Frage, in denen Lithi-
um bei niedrigen elektrochemischen Potentialen Verbindungen mit Metallen oder Halbmetallen
eingehen kann. Sehr hohe theoretische Kapazitäten von über 4200 mAhg für das System Si-Li
steht jedoch eine geringe reversible Zyklenzahlen gegenüber. Die großen Volumenänderungen
bei unterschiedlichen Lithiumgehalten in den Phasen führen zu Rissen in den den Elektroden-
materialien und des Elektrodenkomposites und verschlechtern damit die elektrische Leitfähigkeit
der Elektrodenmaterialien [10, 11]. Weitere Vertreter binärer legierungsbildender Systeme mit
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Li sind die Metalle oder Halbmetalle Al, Sn, Zn, In, Pb und Sb. Beispielsweise wird für Antimon
die legierungsbildende Reaktion mit [8]
y·Li+ + y·e− + Sb −−⇀↽ − Liy Sb (2.2.3)
angegeben. Ternäre Systeme mit Li bauen ebenfalls auf diesen binären Systemen auf, werden dort
untereinander als Mischkristall eingesetzt oder mit weiteren Legierungselemente Cu, oder Mn er-
weitert [11]. Vorteil dieser, auf binären Ausgangsphasen beruhenden Systeme, ist die Möglichkeit
mit Lithium topotaktisch zu reagieren, bei der eines der Ausgangselemente in der Struktur durch
Li+-Ionen sukzessiv substituiert wird. Die dann entstehenden Volumenänderungen sind nur noch
durch die sich bei der Substitution ändernden jeweiligen Atom- bzw. Ionenradien bestimmt.
Der Konversionsmechanismus für LIB beruht auf reversiblen Umwandlungsreaktionen, in de-
nen das Ausgangsmaterial vollständig nach der allgemeinen, reversiblen Gleichung
Mea Xb + (b·n)Li −−⇀↽ − a·Me + b·Lin X (2.2.4)
umwandelt wird [12]. Dabei steht Me für ein Übergangsmetall (Me = Cr, Mn, Fe, Co, Ni, Cu,
Mo, Ru) und X für ein Anion (X = O, S, N, P, F). In dieser Arbeit werden vor allem Oxide der
Übergangsmetall aus der 3. Periode des Periodensystems betrachtet, so dass sich die Material-
systeme auf Me = (Fe, Co, Ni, Cu) mit X = O reduzieren.
Der Konversionsmechanismus als solches bietet gegenüber dem Interkalationsmechanismus vor
allem eine höhere Anzahl zu übertragender Ladungsträger (Li+-Ionen und e– ) an, wodurch die
theoretische, spezifische Kapazität gegenüber konventionellen Graphitelektroden deutlich erhöht
wird. Die dadurch für 3d-Übergangsmetalloxide berechneten theoretischen Kapazitäten sind in
Tabelle 2.1 aufgeführt.
Bei der Reduktion der Oxide nach Gleichung 2.2.4 während des ersten Halbzyklus werden die
Ausgangskristallite in metallische Nanopartikel zersetzt, welche in eine Li2O-Matrix eingebettet
sind (siehe Abbildung 2.2). Die Entstehung dieser Nanopartikel wird durch ihre große, reaktive
Oberfläche eine Schlüsselrolle bei der Funktionsweise des Konversionsmechanismus zugeschrie-
ben [12]. Die mit der elektrochemischen Reaktion verbundene theoretische spezifische Kapazität
wird im ersten Halbzyklus in der Regel übertroffen. Grund dafür sind zusätzliche Speicherplät-
ze für Li+-Ionen an den Grenzflächen Metall-Li2O [13], die Ausbildung der Grenzflächen zum
Elektrolyten (SEI - solid electrolyte interface) [14] und bei anderen Nebenreaktionen, wie z.B.
16
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Tabelle 2.1.: Theoretische spezifische Kapazitäten verschiedener 3d-Übergangsmetalloxide nach
dem Konversionsmechanismus. Die derzeit verwendeten Anoden aus Graphit besit-
zen eine theoretische Kapazität von 372 mAh/g.
Phase Theoretische Kapazität [mAh/g]








mit den durch die Zersetzungsprodukten des Elektrolyten [15]. Der Standardelektrolyt LP30 (1
M LiPF6 in Ethylencarbonat und Diemethylcarbonat im Verhältnis 1:1) ist nur bei Spannungen
oberhalb von 1,3 V vs. Li+ / Li0 stabil und zersetzt sich daher zum Teil [16]. Die Oxidation
der metallischen Nanopartikel im zweiten Halbzyklus führt zu Metalloxiden, welche jedoch eine
geringere Kristallitgröße haben, als die Ausgangsoxide. Es bilden sich nanoskalige Metalloxide,
wobei der Sauerstoff seine Quelle in der sich zersetzenden Li2O-Matrix hat. Alle weiter darauf
folgenden Zyklen werden schematisch durch die jeweiligen Grenzzustände als nanoskaliges Me-
talloxid oder nanoskaliger Metallkristallit in einer Li2O-Matrix beschrieben (siehe Abbildung
2.2). Den zugrundeliegenden elektrochemischen Prozessen der Reduktion und Oxidation an der
Elektrode wird je nach gewählter Gegenelektrode der technologische Begriff der Entlade- bzw.
Ladehalbzyklen zugeordnet. Das elektrochemische Potential der Reduktions- und Oxidationpro-
zesse hängt grundsätzlich von der Art des Kation, vom Oxidationszustand des Kations und der
Art des Anions ab [12].
Als negativer Aspekt des Konversionsmechanismus ist neben der unzureichenden Zyklenstabilität
die ausgeprägte Hysterese (∆E) zwischen den Oxidations- und Reduktionsprozessen auszuma-
chen [17, 18]. Dadurch ergeben sich vergleichsweise zu Interkalationsmaterialien größere Verluste
bei der Energiewandlung. Die Energiebarriere zum Aufbrechen der Metall – Sauerstoffbindung
gilt dafür als eine Ursache [17]. Das erforderliche Aufbrechen der chemischen Bindungen und
die Diffusion von Li+-Ionen durch Kristallstrukturen ohne 2 oder 3d-Leerstellennetzwerk (z.B.
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Abbildung 2.2.: Modellvorstellung zur Entwicklung der Mikrostruktur bei Konversionselektro-
den aus Metalloxiden. Das Ausgangsmaterial wird im Firmierungshalbzyklus
in metallische Cluster reduziert, welche in einer Li2O-Matrix eingebettet sind.
Nach der Reoxidation liegen nanoskalige Oxide vor.
bei Kristallstruktur vom NaCl-Typ) führt zudem zur vergleichsweise schlechteren Kinetik der
Materialien bei Ionentransfer, als bei der Interkalation. Einen anderen Ansatz liefert die Pha-
senfeldmethode, wonach asymmetrische Reaktionspfade während der Hin- und Rückreaktion der
Konversionsreaktion für die große Hysterese des Spannung verantwortlich sind [19, 20, 21]. Diese
ist ursächlich mit stark unterschiedlichen Diffusionskoeffizienten der Übergangsmetallionen und
Li+-Ionen während der Substitutionsreaktion verantwortlich. Ein zusätzlicher energetischer Bei-
trag, welcher Phasenumwandlungen in Konversionselektroden hemmt und damit zur Vergröße-
rung der Hysterese beiträgt, entsteht durch mechanische Spannungen aufgrund unterschiedlicher
Gitterparameter zwischen den beteiligten Phasen [22].
Korrigiert und eingestellt: 2020-08-09
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3. Materialsysteme der relevanten
3d-Übergangsmetalle und
3d-Übergangsmetalloxide
In den nachfolgenden Abschnitten des Kapitels 3 werden die zugrundeliegenden Materialsysteme
der Ausgangsmaterialen und Li-haltigen ternären Systeme vorgestellt. Die vorhandenen batterie-
relevanten Forschungsergebnisse zu konversions- und interkalationsbasierten Elektroden zu den
jeweiligen Materialsystemen konzentrieren sich auf strukturelle Änderungen und den ursächlich
verbundenen elektrochemischen Reaktionen. Die im reduzierten Zustand nach vollständiger Re-
duktion vorliegenden metallischen Phasen und Li2O werden im Abschnitt 3.5 vorgestellt. Im
letzten Abschnitt 3.6 werden wichtige Grenzflächenphänomene kristalliner und nichtkristalli-
ner Phasen zusammengetragen, da den Grenzflächen durch die Evidenz nanoskaligen Kristallite
besonderer Bedeutung beizumessen sind.
3.1. Das System Li-Fe-O
Die binären Oxide des Eisens kristallisieren in mehreren Phasen. Eine Übersicht relevanter Oxi-
de und ihrer Strukturmodifikationen befindet sich in Tabelle 3.1. Im Eisenoxid FeO (Wüstit)
liegt das Eisenkation in der Oxidationsstufe 2+ vor. Wüstit kristallisiert in der NaCl-Struktur,
in welcher die Eisen- und Sauerstoffionen in zwei flächenzentrierten Untergittern vorliegen, wo-
bei alle Fe2+-Ionen oktaedrisch durch Sauerstoffanionen koordiniert sind. Alle Oktaederlücken
(Wyckoff-Position 4a) des Sauerstoffuntergitters (Wyckoff-Position 4b) sind somit durch Fe2+
besetzt. Da FeO bei Standardbedingungen eine metastabile Phase ist und im Vergleich zu den
anderen Oxiden (z.B. α–Fe2O3, γ –Fe2O3 und Fe3O4) eine geringeren spezifischen Kapazität
(vergleiche Tabelle 2.1) besitzt, wird FeO als Ausgangsmaterial für Konversionselektroden im
Rahmen dieser Arbeit nicht weiter untersucht.
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Tabelle 3.1.: Übersicht ausgewählter Oxide des Eisens
Phase Raum-
gruppe






FeO Fm3̄m a = 4,326(2) 4a : Fe2+ 82233 [23]
4b : O2–
Fe3O4 Fd3̄m a = 8,3969(8) 8a : Fe3+ 49549 [24]
16d : Fe2+
32e : O2–
α–Fe2O3 R3̄c a = 5,038(2) ; 12c : Fe3+ 15840 [25]
c = 13,772(12) ; γ = 120 ◦ 18e : O2–
γ –Fe2O3 P4332 a = 8,3457 4b : Fe3+ 87119 [26]
8c : Fe3+, O2–
12d : Fe3+
24e : O2–
Fd3̄m a = 8,334(2) 8a : Fe3+ 247036 [27]
16d : Fe3+
32e : O2–
Das natürlich vorkommende Mineral Magnetit Fe3O4 kristallisiert in der Spinell-Struktur. Die
namensgebende ferromagnetische Eigenschaft des Ferrites wird durch die antiparallele Ausrich-
tung der magnetischen Momente der Eisenkationen in den verschiedenen Untergittern hervor-
gerufen. Die Eisenkationen sind in der Kristallstruktur innerhalb eines verzerrten flächenzen-
trierten Sauerstoffionengitters angeordnet. Dabei werden durch die Eisenkationen 1/8 der 64
möglichen Tetraederplätze besetzt (Wyckoff-Position 8a). Die 32 Oktaederlücken sind zur Hälf-
te mit Eisenkationen besetzt (Wyckoff-Position 16d). In einem inversen Spinell, wie Fe3O4, ist die
Wyckoff-Positionen 8a mit Fe3+-Ionen besetzt. Die andere Hälfte der vorhandenen Fe3+-Ionen
besetzt die Wyckoff-Position 16d. Auf den noch unbesetzten Plätzen der Wyckoff-Position 16d
sind die Fe2+-Ionen angeordnet. Die unterschiedliche Besetzung der tetraedrisch und oktaedrisch
koordinierten Positionen mit Ionen verschiedener Ionenradien, führt zu einer Verschiebung der
Atomposition der Sauerstoffionen (Wyckoff-Position 32e) innerhalb der Elementarzelle. Diese
befindet sich für ein ideal flächenzentriertes Gitter an der Bruchkoordinate (x, x, x) mit x=0,25
(für Raumgruppe 227 mit Koordinatenursprung bei (1/8, 1/8, 1/8), für Koordinatenursprung
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bei (0, 0, 0) beträgt x=3/8. Nahezu jeder Spinell weicht von dieser idealen Koordinate ab und die
Sauerstoffionen werden aufgrund der Größe der eingebauten Kationen sowie attraktiver Kräfte
elektrostatischen Ursprungs aus ihrer Lage entlang der 〈111〉-Richtung verschoben. Wie anhand
von Berechnung aus Bindungslängen verschiedener atomarer Abstände gezeigt wurde [28], ist
die Verschiebung für inverse Spinelle geringer, als für normale Spinelle. Die Bruchkoordinate für
Sauerstoff (x, x, x) beträgt für Fe3O4 x=0,25468(7) [24]. Bei vollständig besetzten Kationen-
plätzen beträgt die durchschnittliche Oxidationszahl der Eisenkationen für Fe3O4 +2, 66.
Die beiden Modifikationen des Eisenoxides mit der Oxidationszahl 3+ für alle Eisenkationen
sind α–Fe2O3 und γ –Fe2O3. Das natürlich vorkommende Hämatit α–Fe2O3 kristallisiert in
der Korundstruktur (Al2O3-Typ), wogegen γ –Fe2O3 eine dem Spinell sehr ähnliche Kristall-
struktur besitzt. Im Gegensatz zum Spinell sind jedoch ein Teil der oktaedrisch koordinierten
Plätze unbesetzt (Wyckoff -Position 16d in der Raumgruppe Fd3̄m bzw. 4b in der Raumgruppe
P4332). Die beiden möglichen Raumgruppen für den Defektspinell unterscheiden sich haupt-
sächlich durch eine zufällige oder geordnete Verteilung der Leerstellen. Für eine Beschreibung
in der Raumgruppe Fd3̄m sind die zusätzlichen Leerstellen statistisch auf Wyckoff-Position 16d
(Fd3̄m) verteilt, wogegen es für die Beschreibung in der Raumgruppe P4332 eine Anordnung der
Leerstellen auf Position 4b gibt, wogegen die Wyckoff-Position 12d vollständig mit Fe-Kationen
besetzt ist. Die Positionen 4b und 12d in der Raumgruppe P4332 sind äquivalente Positionen
zur Position 16d der Raumgruppe Fd3̄m.
Das Interesse der γ –Fe2O3-Phase als Ausgangsmaterial ist in der hohen spezifischen Kapazi-
tät von Fe2O3 im Allgemeinen begründet (vergleiche Tabelle 2.1). Die vorteilhafte Verwendung
von möglichst kleinen Pulver- und Kristallitgrößen der Ausgangsmaterialien für Konversions-
elektroden ermöglicht so den Einsatz von γ –Fe2O3, der metastabilen Strukturmodifikation des
stabilen α–Fe2O3. Bei nanokristallinen Materialien kann der große Beitrag der Oberflächen-
energie zur Gibbs-Energie zu Abweichungen hinsichtlich der Phasenstabilität gegenüber dem
Gleichgewichtszustand von Phasen mit Makrokristalliten führen, so auch für Fe2O3 [29, 30, 31].
Aus diesem Grund wird die metastabile γ –Fe2O3-Phase ebenfalls bei den Ausgangsmaterialen
für Konversionselektroden in dieser Arbeit untersucht.
Die ternären Verbindungen im System Li-Fe-O sowie ihre Modifikation sind in Tabelle 3.2 auf-
geführt und im Phasendiagramm Li-Fe-O (vergleiche Abbildung 3.1) dargestellt. Grundsätzlich
sind die Phasen LiFeO2, LiFe5O8 und Li5FeO8 bekannt.
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Tabelle 3.2.: Übersicht ternärer Verbindungen und Modifikationen aus dem System Li-Fe-O
Phase Raum-
gruppe






α–LiFeO2 Fm3̄m a = 4,1620(4) 4a : Fe3+, Li+ 155031 [32]
4b : O2–
β –LiFeO2 C2/c a = 8,566(1) ; b = 4e : Fe3+, Li+ 174084 [33]
11,574(5) ; c = 5,1970(7);
β = 146,064(5)◦
8f : O2–
γ –LiFeO2 I41/amd a = 4,047(1) ; c = 4a : Fe3 174085 [33]
8,746(2) 4b : Li+
8e : O2–
α–LiFe5O8 P4332 a = 8,314(3) 4b : Li+ 35769 [34]
8c : Fe3+, O2–
12d : Fe3+
24e : O2–
β –LiFe5O8 Fd3̄m a = 8,292(3) 8a : Fe3+ 35768 [34]
16d : Fe3+, Li+
32e : O2–
Li5FeO4 Pbca a = 9,218(1) 8c : Fe3+, Li+, O2– 30718 [35]
Die verschiedenen Modifikationen von LiFeO2 sind im Wesentlichen über die unterschiedlichen
Verteilungen der Li- und Fe-Kationen in der Kristallstruktur gekennzeichnet. Die Hochtempe-
raturphase, das α–LiFeO2, zeichnet sich durch eine statistische Verteilung der Kationen auf
den Wyckoff-Positionen 4a aus. Über eine monokline Zwischenstufe, dem β –LiFeO2, wandelt
sich die Hochtemperaturphase bei Temperaturen <600◦C in die tetragonale Niedertempera-
turphase γ –LiFeO2 um. Die statistische Verteilung der Kationen weicht dann der geordneten
Anordnung auf Wyckoff-Position 4a für Fe3+ und Position 4b für Li+-Ionen. Der gleiche Ord-
nungseffekt charakterisiert auch die Unterschiede in den Modifikationen vom Spinell LiFe5O8
(entspricht Li0,5Fe2,5O4). In der geordneten Niedrigtemperaturphase α–LiFe5O8 befinden sich
die Li-Ionen auf Wyckoff-Position 4b, wogegen sich in der Hochtemperaturphase β –LiFe5O8
die Li- und Fe-Kationen auf der Wyckoff-Position 16d im Verhältnis 1:3 (Li:Fe) zufällig anord-
nen. Die Übergangstemperatur für die Ordnungs-Unordnungs-Umwandlung beider Phasen liegt
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Abbildung 3.1.: Isothermer Schnitt im ternären Phasendiagramm Li-Fe-O bei 400◦C. Die zu-
sätzlichen Angaben sind die Leerlaufspannung E◦, die Aktivitäten a von Li und
Fe, sowie der Sauerstoffpartialdruck P im thermodynamischen Gleichgewicht.
Die gestrichelten Linien geben Auskunft über verschiedene elektrochemische Ti-
trationen im Experiment [36].
zwischen 735◦C und 755◦C [34]. Die Phase Li5FeO4 ist durch ausschließlich tetrahedrisch koordi-
nierte Fe3+-Ionen und Li+-Ionen auf der Wyckoff-Position 8c charakterisiert. Die Verzerrung des
umgebenden Sauerstofftetraeders ist für die Fe3+-Ionen geringer, als für Li+-Ionen. Oktaedrisch
koordinierte Kationen besitzt Li5FeO4 nicht [35]. In diesem Li-reichen ternären Eisenoxid zeigt
sich bereits die strukturelle Verwandtschaft zur Li2O-Phase, welche in Antifluorit-Typ kristalli-
siert, in dem alle Li+- Ionen auf tetraedrisch koordinierten Plätzen angeordnet sind.
Die Löslichkeit von Li+-Ionen in den verschiedenen binären Eisenoxiden und ternären Li-Fe-O
Phasen bestimmt, nach welchem Mechanismus Li+-Ionen gespeichert werden. Ein reversibler
Einbau in die Struktur ist mit dem Interkalationsmechnismus verbunden, setzt eine Löslichkeit
sowie freie Gitterplätze in der Struktur voraus. Dem entgegen steht die Austauschreaktionen
bzw. Substitution von Kationen, sowie das Überschreiten der Löslichkeitsgrenze. Beide sind mit
der Neubildung von Phasen und damit dem Konversionsmechanismus verknüpft. Die Löslichkeit
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von Li+-Ionen in den binären Eisenoxiden ist von besonderem Interesse für den Konversions-
mechanismus, da die Bildung von möglichen ternären, lithiumhaltigen Verbindungen Einfluss
auf den Reaktionsablauf nach Gleichung 2.2.4 nehmen kann. So ist eine feste Lösung für die
FeO und LiFeO2 Phasen bei Temperaturen oberhalb von 1000◦C bekannt [37]. Auf die Notwen-
digkeit einer Disproportionsreaktion, d.h. der partiellen Oxidation von Fe2+ zu Fe3+, wird bei
dieser Substitution bereits hingewiesen. Eine weitere Austauschreaktion von Fe-Kationen durch
Li+-Ionen wird für den Spinell Fe3O4 bis zur LiFe5O8-Phase angegeben [38]. Die in der Litera-
tur bekannten Löslichkeiten sind Daten der Gleichgewichtsthermodynamik, welche zumeist bei
hohen Temperaturen gewonnen werden. Thermodynamische Ungleichgewichte von Phasen, wie
sie in Batterien z.B. im geladen Zustand auftretem, sowie mit dem Ionentransport und damit
durch kinetische Aspekte beeinflusste Systeme, weichen von diesen Daten ab. Zusätzliche Bei-
träge durch Grenzflächen- und Oberflächenenergien sorgen für eine weitere Verschiebung der
Gesamtenergie. Das gilt insbesondere für die nanoskaligen Batteriematerialien basierend auf
Konversionsreaktionen.
3.2. Das System Li-Co-O
Das ternäre System Li-Co-O ist eines der Grundlagensysteme für den Einsatz in LIB. Wie bereits
in Abschnitt 2.2 aufgeführt, wird durch Li1–xCoO2 der reversible Ein- und Ausbau der Li+-Ionen
in der Kathode praktisch viele Jahre realisiert und verwendet. Auch der dieser Arbeit zugrun-
deliegende Konversionsmechanismus für Anodenmaterialien wurde mit diesem System zuerst
entdeckt [6]. Das binäre System Co-O, auf welchem untersuchte Ausgangsoxide für Konversions-
elektroden aufbauen, ist mit den beiden stabilen Modifikationen in Tabelle 3.3 aufgeführt.
Ähnlich den Eisenoxiden kristallisieren das Co(II)-Oxid in einer NaCl-Struktur (Raumgruppe
Fm3̄m), und die weiter oxidierte Verbindung Co3O4 mit einer durchschnittlichen Oxidations-
stufe von +2,66 für Co-Kationen in der Spinellstruktur (Raumgruppe Fd3̄m). Entgegen dem
Magnetit ist der Co-Spinell den normalen Spinellen zuzuordnen, da sich die zweiwertigen Co2+-
Ionen auf den tetraedrisch koordinierten Plätzen der Wyckoff-Position 8a befinden. Dies spiegelt
sich auch in der Bruchkoordinate der Atomposition der Sauerstoffanionen auf der Wyckoff-
Position 32e mit x=0,2637(13) wieder [40], wodurch den größeren Co2+-Ionen innerhalb der
Tetraederlücken mehr Platz eingeräumt wird, als den kleineren Fe3+-Ionen innerhalb des inver-
sen Fe3O4-Spinells.
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Tabelle 3.3.: Übersicht stabiler Oxides des Cobalts oberhalb der Raumtemperatur
Phase Raum-
gruppe






CoO Fm3̄m a = 4,263(1) 4a : Co2+ 9865 [39]
4b : O2–
Co3O4 Fd3̄m a = 8,0835(6) 8a : Co2+ 24210 [40]
16d : Co3+
32e : O2–
Das ternäre Phasendiagramm des Systems Li-Co-O ist durch nur eine ternäre Verbindung
LiCoO2 charakterisiert, wie Abbildung 3.2 entnommen werden kann. Diese Verbindung ist durch
ihren Einsatz als Kathodenmaterial für LIB hinreichend bekannt (vgl. Tabelle 3.4). In der sta-
Tabelle 3.4.: Übersicht ternärer Verbindungen und Modifikationen aus dem System Li-Co-O
Phase Raum-
gruppe






LiCoO2 R3̄m a = b = 2,8146(9) ; c = 3a : Li+ 51381 [41]
14,0537(20) ; γ = 120 ◦ 3b : Co3+
6c : O2–
(LiCoO2- Fd3̄m a = 7,994(1) 16c : Co3+, Li+ 74332 [42]
metastabil) 16d : Co3+, Li+
32e : O2–
a = 8,309 8a : Li+ 63239 [43]
16c : Co3+, Li+
16d : Co3+
32e : O2–
bilen, rhomboedrischen Modifikation von LiCoO2 ordnen sich die beiden Kationen in den (001)-
Ebenen auf den Wyckoff-Positionen 3a (Li) und 3b (Co) alternierend an, wogegen für tiefere
Synthesetemperaturen auch eine ungeordnete, kubische Struktur gefunden wurde, in der sich
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Abbildung 3.2.: Isothermer Schnitt im ternären Phasendiagramm Li-Co-O bei 400◦C. Die zu-
sätzlichen Angaben sind die Leerlaufspannung E◦, die Aktivitäten a von Li und
Fe, sowie der Sauerstoffpartialdruck P im thermodynamischen Gleichgewicht.
Die gestrichelten Linien geben Auskunft über verschiedene elektrochemische Ti-
trationen im Experiment [36].
die Li+- und Co3+-Ionen jeweils hälftig auf die Positionen in den Wyckoff Lagen 16c und 16d
verteilen, wobei die Position von Sauerstoff aus der idealen Bruchkoordinate der Atomposition
ausgelenkt ist [42].
Die ersten Untersuchungen zu Konversionselektroden wurden in der Arbeitsgruppe um Taras-
con an binären Oxiden durchgeführt [6]. Dabei wurde unter anderem nachgewiesen, dass CoO
während der Reaktion mit Li reduziert wird und in metallisches Co0 sowie Li2O zerfällt. Der
überraschend reversible Charakter dieser Reaktion ist Grundlage für den Konversionsmecha-
nismus. Elektrochemische Experimente mit Pulvermischungen aus Co0 sowie Li2O zeigen keine
Anzeichen, dass Co0 oxidiert wird, was mit der elektrochemischen Inaktivität der Li2O Phase
erklärt wird. Erst nanokristalles Co ermöglicht durch seine katalytische Wirkung die Zersetzung
von Li2O und Oxidation von Co0. In XAS-Experimenten an CoO wurde weiterhin gezeigt, dass
die Reaktionsgeschwindigkeit keinem linearen Zeitgesetz folgt, da sich zunächst Li+-Ionen an
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der Oberfläche der Partikel anlagern [44]. Mit steigendem Li-Gehalt in der Probe steigt zudem
der Debye-Waller-Faktor für CoO, was mit einer statistischen Unordnung beim fortschreitenden
Zerfall der Kristallstruktur erklärt wird. XPS-Untersuchungen an CoO Ausgangsmaterial finden
absorbierte Sauerstoffatome an der Partikeloberfläche und ermöglichen somit die zunächst nur
an den Oberflächen der Partikel stattfindenden Reaktionen der Li+-Ionen [22]. An schrittweise
entladenen Proben wurde zudem bestimmt, dass sich bei der Reaktion eine ca. 80 Å dicke Schicht
auf der Partikeloberfläche bildet, die als SEI bezeichnet wird. An den schrittweise entladenen
Elektroden wird zudem festgestellt, dass sich bei der Reaktion von CoO und Li keine ternäre
Zwischenphase bildet, sondern CoO direkt zu metallischem Co reduziert wird. Bei der Rückre-
aktion wird nachgewiesen, dass Co nicht vollständig oxidiert wird und ca. 10 % im metallischen
Zustand zurück bleiben. Festkörpersynthesen bei Temperaturen von 900◦C zeigen, dass beim
Einbau von Li+-Ionen in die Kristallstruktur von CoO der Gitterparameter sinkt, was mit der
zur Elektroneutralität erforderliche Oxidation von Co2+ (Ionenradius 71 pm) zu kleineren Co3+-
Ionen (Ionenradius 61 pm) erklärt wird [45, 46, 47]. Zur Löslichkeit von Li+-Ionen in CoO bei
Raumtemperatur gibt es keine Angaben, allerdings weisen Tarascon et al. darauf hin, dass für
Konversionselektroden auch das Prinzip des Austauschmechanismus von Ionen gültig ist [48, 49].
Für die Reaktion des Co3O4-Spinells mit Lithium wurden zwei konkurrierende Reaktionspfade
16c8a
(a) (b)
Abbildung 3.3.: Vergleich der Kristallstrukturen und Atompositionen von Co (blau) und Sau-
erstoff (rot) in der Co3O4 Phase (a) und dem lithiierten Spinell (b): Die te-
traedrisch koordinierten Co-Kationen auf Wyckoff-Position 8a springen bei der
Phasenumwandlung in die direkt benachbarten Wyckoff-Position 16c (blau/weiß
je nach Besetzungsdichte). Dabei können sie die Hälfte der Plätze belegen.
gefunden [50]. So wird berichtet, dass abhängig von der Partikelgröße der Ausgangsmateriali-
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en eine Reduktion über die Zwischenphasen CoO oder einem lithiumhaltigen Spinell erfolgt,
bevor es zur endgültigen Reduktion in metallisches Co0 kommt. Kleinere Partikel der Aus-
gangsmaterialien bevorzugen demnach eine Umwandlung in CoO, wogegen größere Partikel die
Umwandlung in den lithiumhaltigen Spinell bevorzugen. Als Ursache wird die unterschiedliche
elektrische Stromdichte auf der Partikeloberfläche angegeben, welche bei kleineren Partikeln
durch die vergleichsweise höhere Stromdichte die Umwandlung in CoO begünstigt [50]. Der
bei einer größeren Partikeln entstehende lithierte Spinell unterscheidet sich vom Co3O4-Spinell
deutlich. So führt eine Umordnung der Kationen und der Einbau von Li+-Ionen zu einer Ver-
änderung des Gitterparameters sowie der Besetzung der Wyckoff-Positionen 8a, 16d und 16c
[42, 43]. Die strukturellen Veränderungen durch Umordnung der Kationen sind in Abbildung 3.3
dargestellt. Der veränderte Gitterparameter gegenüber dem Co3O4-Spinell wird jedoch mit un-
terschiedlichen Werten angegeben. Die ältere Untersuchung mittels Röntgenbeugung gibt einen
kubischen Gitterparameter von 8,309 Å an, wogegen in der späteren Untersuchung durch Neu-
tronenbeugung ein Gitterparameter von 7,994 Å ermittelt wurde. Beide Arbeiten nutzen jedoch
unterschiedliche Synthesewege. Die ältere Probenreihe entstand durch eine Reaktion von Co3O4
mit N-Butyllithium, wogegen die spätere Arbeit unter Hilfe einer Festkörperreaktion zwischen
Li2CO3 und CoCO3 bei 400◦C erfolgte [42, 43].
3.3. Das System Li-Ni-O
Als Ausgangsmaterial von Konversionselektroden basierend auf dem Ni-O-System wird praktisch
nur die NiO-Phase eingesetzt [6, 51, 52, 53, 54, 55, 56, 57, 58, 59, 60, 61, 62]. Dieses Oxid kristal-
lisiert ebenfalls wie die Eisen- bzw. Kobaltoxide mit zweiwertigen Übergangsmetallionen in einer
NaCl-Struktur (siehe Tabelle 3.5). Die Ni-Kationen besetzen in dieser Struktur die oktahedrisch
durch Sauerstoff koordinierten Wyckoff-Positionen 4a und die Sauerstoffanionen besetzen die
Position 4b.
Als ternäre Verbindung im System Li-Ni-O hat vor allem Li1–xNiO2 als Kathodenmaterial
Bedeutung. Gleich der LiCoO2-Phase, ordnen sich in der rhomboedrischen Kristallstruktur von
Li1–xNiO2 die Kationen Ni und Li auf den Wyckoff-Positionen 3a und 3b alternierend auf (001)-
Ebenen an (siehe Tabelle 3.6). Der begrenzt mögliche reversible Ein- und Ausbau von Li+-Ionen
in bzw. aus dieser Struktur, verbunden mit der partiellen Reduktion und Oxidation von Nickel
zwischen Ni3+ und Ni4+ ist Grundlage für den möglichen Einsatz als Kathodenmaterial. Die
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Tabelle 3.5.: Parameter der Kristallstruktur von NiO
Phase Raum-
gruppe






NiO Fm3̄m a = 4,178(1) 4a : Ni2+ 9866 [39]
4b : O2–
Bildung der ternären Li1–xNiO2-Phase wird beim Einsatz als Elektrode mit Konversionsmecha-
nismus nicht beobachtet. Die reversible Konversionsreaktion findet nicht über Zwischenphasen,
sondern direkt nach Gleichung statt [6, 52, 54, 55, 57].
NiO + 2 Li −−⇀↽ − Ni + Li2O (3.3.1)
Die Löslichkeit für Li+-Ionen in NiO ist temperaturabhängig. So können oberhalb von 800 ◦C
Tabelle 3.6.: Strukturmerkmale der ternären Verbindung LiNiO2
Phase Raum-
gruppe






LiNiO2 R3̄m a = b = 2,86609(10) ; 3a : Li+ 78690 [63]
c = 14,2361(7) ; 3b : Ni3+
γ = 120 ◦ 6c : O2–
bis zu x ≤ 0, 313 Mol Li im kubischen LixNi1–xO durch die Substitution von Ni-Kationen auf
der Wyckoff-Position 4a gelöst werden [45]. Aufgrund des kleineren Ionenradius von Li+ (Io-
nenradius 59 pm) im Vergleich zu Ni2+ (Ionenradius 66 pm) sinkt der Gitterparameter a bei
der Substitution von Ni durch Li im kubischen LixNi1–xO von a ≈ 4, 178 Å auf a ≈ 4, 11 Å
[45, 28] mit x = 0, 313 ab. Für niedrigere Temperaturen sinkt die Löslichkeit von Li+-Ionen in
LixNi1–xO. Da diese bei 400◦C nur noch x ≤ 0, 1 erreicht [64, 65], ist bei Raumtemperatur nur
von einer geringen Löslichkeit auszugehen.
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3.4. Das System Li-Cu-O
Die beiden thermodynamisch stabilen Phasen im binären Cu-O System sind CuO und Cu2O,
wobei als Ausgangsmaterial für Konversionselektroden CuO verwendet wird. Für die elektro-
chemische Energieumwandlung fand CuO als Kathodenmaterial vor allem wegen seiner hohen
volumenbezogenen Energiedichte in kommerziellen Primärzellen Li//CuO (Firma SAFT Ame-
rica) schon vor der Entdeckung des Konversionsmechanismus Anwendung [66, 67, 68]. Deshalb
sind Untersuchungen zur Reaktion
CuO + 2 Li −−→ Cu + Li2O (3.4.1)
schon älter [69, 70, 71, 72], als in anderen Systemen der auf Übergangsmetalloxiden basierenden
Konversionselektroden. Nach der Entdeckung der Konversionsreaktion folgten weitere Untersu-
chungen zum Reaktionsmechanismus für CuO [6, 73, 74, 75]. Die kristallographische Beschrei-
bung der beiden binären Cu-O Phasen befindet sich in Tabelle 3.7.
Bei der monoklinen Kristallstruktur von CuO handelt es sich um eine stark verzerrte NaCl-
Tabelle 3.7.: Übersicht der stabilen Cu-Oxide bei Raumtemperatur
Phase Raum-
gruppe






CuO C2/c a = 4,6837(5) ; 4c : Cu2+ 16025 [76]
b = 3,4226(5) ; c =
5,1288(6) ; β = 99, 54(1)◦
4e : O2–
Cu2O Pn3̄m a = 4,267(2) 4b : Cu+ 63281 [77]
2a : O2–
Struktur. Wie bei den anderen Oxiden mit zweiwertigen Übergangsmetallionen (FeO, CoO und
NiO), sind die Cu2+-Ionen durch 6 Sauerstoffanionen koordiniert, wobei sich die Bindungslängen
Cu-O voneinander unterscheiden. So betragen jeweils 2 Abstände zwischen Cu2+ und O2– -Ionen
1, 951 Å, 1, 961 Å bzw. 2, 784 Å. In der Struktur sind alle verzerrten Oktaeder zwischen den O2– -
Ionen durch die Cu2+-Ionen besetzt, wogegen alle tetraedrisch besetzten Positionen frei bleiben.
In der kubischen Cu2O-Phase ordnen sich die Sauerstoffanionen in einem krz-Untergitter an
(siehe Abbildung 3.4) [77]. Die einwertigen Cu1+-Ionen besetzen hier partiell tetraedrisch durch
Sauerstoff koordinierte Plätze (Wyckoff-Position 4b) in der Kristallstruktur.
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(a) (b)
Abbildung 3.4.: Kristallstruktur der beiden Cu-Oxide CuO (a) und Cu2O (b). Die rot gezeich-
neten O2– -Ionen ordnen sich in CuO in einem verzerrten kfz-Untergitter an,
wogegen sie in Cu2O in einem krz-Untergitter befinden.
Im System Li-Cu-O sind 3 verschiedene ternäre Phasen mit verschiedenen Strukturmodifika-
tionen auszumachen (Siehe Abbildung 3.5 und Tabelle 3.8). Für LiCuO sind zwei verschiedene
Raumgruppen (I4/mmm und I 4̄m2) angegeben, welche sich nur durch die Position der röntgeno-
graphisch schwer zu bestimmende Li+-Ionen unterscheiden [79, 80, 81]. Neben den aufgeführten
stabilen Phasen bei Raumtemperatur gibt es eine Hochtemperaturphase LiCu3O3 (ICSD Eintrag
69052 [71]) und Li3CuO3 (ICSD Eintrag 4201 [82]). Als weitere ternäre Phase gibt es Li3Cu2O4
(ICSD Eintrag 66509 [83]), welche nur unter sehr hohen Sauerstoffpartialdrücken PO2 stabil ist
[81].
Für die Konversionsreaktion von CuO mit Li+-Ionen werden abhängig von der Reaktionsge-
schwindigkeit verschiedene Reaktionspfade diskutiert. So finden Novák et al. in ihren Unter-
suchungen mit einer Entladerate von CRate = 1/100 1/h Hinweise auf eine Interkalation von
Li+-Ionen in CuO und der Bildung einer LixCuO-Zwischenphase, wobei keine Untersuchungen
zur Kristallstruktur erfolgten [68, 86]. Diese Ergebnisse sind durch die fehlenden unbesetzten
Gitterplätze in der Kristallstruktur aber umstritten [71]. Die Zersetzung von CuO und Bildung
der Phase LiCuO wird für die Reaktion von CuO mit n-Butyllithium nach 24-stündiger Relaxa-
tionszeit, sowie sehr langsamen Entladeraten bei CRate < 1/6750 1/h in einer Vollzelle mit CuO
als Kathode beobachtet [71]. Ähnliche Ergebnisse werden auch für die coulometrischen Titrati-
on von CuO festgestellt [70]. In dieser Arbeit von Godshall finden sich aber auch bereits erste
Hinweise auf eine kinetische Hemmung zur Bildung von LiCuO. In späteren Untersuchungen
zur Reaktion von CuO als Konversionselektrode findet hingegen eine zweistufige Reaktion für
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Abbildung 3.5.: Berechneter isothermer Schnitt im ternären Phasendiagramm Li-Cu-O bei 25◦C.
Die zusätzlichen Angaben sind die Leerlaufspannung E◦ und die Aktivität a von
O2 [78]
CRate = 1/5 1/h [73, 74] dargestellt in Gleichungen 3.4.2 und 3.4.3 statt.
2 CuO + 2 Li −−→ Cu + Li2O + Cu2O (3.4.2)
und
Cu2O + 2 Li −−⇀↽ − 2 Cu + Li2O (3.4.3)
statt. Spätere Arbeiten bestätigen diese Reaktionen [87, 88, 89], wobei nur Reaktion 3.4.3 bei
einer anwendungsnahen Lade- und Entladerate (1/10 1/h≤ CRate ≤ 1 1/h) in der Elektrode,
reversibel ist. Eine weitere Oxidation von Cu+ mit einer Umwandlung der Kristallstruktur in
CuO findet nicht statt. Damit liegt das elektrochemische Redoxpaar Cu0/Cu+ dieser Konver-
sionsreaktion zugrunde, wobei dieses über höhere Zugaben von Leitruß sowie elektrochemische
Firmierungsschritte zu Cu0/Cu≥+1 beeinflussbar ist [90, 91].
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Tabelle 3.8.: Übersicht stabiler ternärer Li-Cu-O Phasen bei Raumtemperatur. Für LiCuO sind










LiCuO I4/mmm a = b = 8,514(1); c = 3,809 8h : Cu+ 40156 [80]
bzw. 8j : Li+
I 4̄m2 8i : O2– 49755 [79]
Li2CuO2 Immm a = 3,6614(8) ; 2a : Cu2+ 67150 [84]
b = 2,8614(6) ; 4j : O2–
c = 9,394(2) 4i : Li+
LiCu2O2 Pnma a = 5,730(1) ; b =
2,8606(4) ; c = 12,417(2)
4c : Cu+, Cu2+,
Li+, O2–
71221 [85]
3.5. Metallische Phasen und Li2O
Die nach Reaktionsgleichung 2.2.4 entstehenden Phasen besitzen eine Kristallitgröße weniger Na-
nometer. Bei einer vollständigen Entladung werden die 3d-Übergangsmetallionen
(Me2+/Me3+) demnach in ihren metallischen Grundzustand Me0 reduziert [6]. Diese Reduktion
läuft gleichzeitig mit der Bildung der Li2O-Phase ab. Einige kristallographische Eigenschaften
der Reaktionsprodukte (3d-Übergangsmetalle und Li2O), der im Rahmen dieser Arbeit unter-
suchten Übergangsmetalloxide sind in Tabelle 3.9 aufgeführt.
Diese 3d-Übergangsmetalle kristallisieren in den für Metalle typischen kubisch-flächenzentrierten
(kfz - Ni, Cu), kubisch-raumzentrierten (krz - Fe) und hexagonalen dichtesten Packungen (hdp -
Co). Für Co im metallischen Zustand wurde nach der Reduktion von Co-Oxiden in Konversions-
elektroden teilweise auch eine kfz-Modifikation beobachtet [97, 98]. Li2O kristallisiert in der ku-
bischen Antifluorit-Struktur (siehe Abbildung 3.6). In dieser besetzen die Li+-Ionen tetraedrisch
durch Sauerstoff koordinierte Plätze (Wyckoff-Position 8c), wogegen die Sauerstoffanionen in ei-
nem kfz-Untergitter (Wyckoff-Position 4b) angeordnet sind. Li2O besitzt damit ein gemeinsames
Merkmal der Kristallstruktur mit den binären Oxiden von Co, Fe und Ni: das kfz-Untergitter
der Sauerstoffanionen.
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Tabelle 3.9.: Übersicht der metallischen Phasen und Li2O, welche sich als Reaktionsprodukte
der Reduktion von 3d-Übergangsmetalloxiden durch Li bilden.
Phase Raumgruppe Gitterparameter [Å] ICSD Referenz Quelle
Fe Im3̄m a = 2, 866 53802 [92]
Co P63/mmc a = b = 2, 5074; c =
4, 0699; γ = 120◦
76633 [93]
Ni Fm3̄m a = 3, 535 76667 [94]
Cu Fm3̄m a = 3, 61491 627114 [95]
Li2O Fm3̄m a = 4, 6128(4) 173206 [96]
Abbildung 3.6.: Die kubische Kristallstruktur von Li2O, in welcher ein tetraedrisch durch Sau-
erstoff (rot) kooriniertes Li+-Ion (grün) hervorgehoben ist.
3.6. Phänomene an Grenzflächen beteiligter Phasen
Durch die kleine Kristallitgröße der beteiligten Phasen in Konversionselektroden kommt den
Grenzflächen zwischen diesen Phasen besondere Bedeutung zu. Dabei lässt sich prinzipiell in
die Grenzflächen des Aktivmaterials zum Elektrolyten (Elektroden-Elektrolyt-Grenzfläche; SEI)
und den inneren Grenzflächen der elektrochemisch aktiven Phasen innerhalb der Elektrode, wel-
che an der Reaktion nach Gleichung 2.2.4 beteiligt sind, unterscheiden.
Die Elektroden-Elektrolyt-Grenzfläche bildet sich während der ersten elektrochemischen Zyklen
und schützt den Elektrolyten an der negativen Elektrode vor einer fortschreitenden Zerset-
zung und das Aktivmaterial der Elektrode vor einer Oxidation bei niedriger elektrochemischen
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Spannung [14, 99, 100, 101]. Zusätzlich werden in der Elektroden-Elektrolyt-Grenzfläche Li+-
Ionen durch Bildung von u.a. Li2CO3, LiOH und durch die Zersetzung von LiPF6 auch LiF
gespeichert, was zu einer über die theoretische spezifische Kapazität der Elektrodenmateriali-
en hinausgehenden Kapazität führt [15, 102, 103]. Die Schichtdicke der Elektroden-Elektrolyt-
Grenzfläche verändert sich mit dem elektrochemischen Potential der Elektrode. So konnte an
CuO-Konversionselektroden eine Schichtdicke der SEI bis zu d = 10 nm im reduzierten Zustand
beobachtet werden, welche sich im oxidierten Zustand auf 3 − 5 nm verringerte [91].
Eine für die Arbeit wichtigere Rolle nehmen die Grenzflächen zwischen den aktiven Phasen
nach Gleichung 2.2.4 ein. Diese Phasen liegen in kristalliner Struktur mit nanokristalliner Mi-
krostruktur vor. Durch die Grenzflächen können die Phasen gegenseitig in Wechselwirkung tre-
ten, insbesondere wenn es sich um kohärente bzw. teilkohärente Grenzflächen handelt. Diese
Grenzflächen zeichnen sich durch eine Orientierungsbeziehung der beteiligten Phasen aus [104].
Die Stabilität von Phasen wird durch diese spezielle Grenzflächeneigenschaft beeinflusst. Für die
untersuchten Systeme sind Orientierungsbeziehungen zwischen den 3d-Übergangsmetallen und
ihren Oxiden in Tabelle 3.10 zusammengefasst. Relevant sind diese Orientierungsbeziehungen für
die Untersuchung der Elektrodenmaterialien, da durch einen inhomogenen Reaktionsfortschritt
beide Phasen nebeneinander vorliegen können.
Bei den in Tabelle 3.10 zusammengefassten Orientierungen besetzen die Metallkationen an
den Grenzflächen annähernd gleiche Atompositionen in Metall und im jeweiligen Oxid. Ab-
weichungen der Atomabstände führen zu einem Gittermissfit, welcher mechanische Spannungen
σ in den Phasen verursacht. Durch die Orientierungsbeziehung zwischen den metallischen und
zugehörigen oxidischen Phasen kann von teilkohärenten Grenzflächen zwischen den verschie-
denen Phasen ausgegangen werden. Wesentliche Energiebeiträge für die Ausbildung von Ori-
entierungsbeziehungen zwischen den Phasen sind die Oberflächen- bzw. Grenzflächenenergien,
sowie Energiebeiträge durch mechanische Spannungsfelder und Versetzungen an den Grenzflä-
chen [113]. Atomare Bindungen mit ionischem Charakter, wie zwischen 3d-Übergangsmetallen
und 3d-Übergangsmetalloxiden, liefern jedoch den dominierenden energetische Beitrag zur Aus-
bildung der Grenzflächen, indem eine hohe Oberflächendichte von (3d-Übergangsmetall)–(3d-
Übergangsmetalloxid)–Bindungen für nanokristalline Partikel angestrebt wird [113]. Dadurch
kann auch der energetische Beitrag von Spannungen an teilkohärente Grenzflächen von Nano-
kristalliten mit einem Gittermissfit von über 10% kompensiert werden.
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Tabelle 3.10.: Orientierungsbeziehungen zwischen 3d-Übergangsmetallen und ihren Oxiden bei
Niedrigtemperaturoxidation des Metalls. Für Cu-Oxide sind zusätzlich mögliche
Orientierungsbeziehungen zwischen CuO und Cu2O-Kristalliten angegeben.
3d-Übergangsmetall Oxid Orientierungsbeziehung Bemerkung und Quelle
Fe FeO (001)[100]FeO ‖ (001)[110]Fe Hauptorientierung [105]
Fe FeO (111)[1̄10]FeO ‖ (110)[001]Fe Hauptorientierung [105]
Fe FeO (111)[1̄10]FeO ‖ (111)[1̄10]Fe seltener [105]
Fe FeO (110)[1̄10]FeO ‖ (111)[1̄10]Fe seltener [105]
Fe Fe3O4 (111)Fe3O4 ‖ (110)Fe [105]
Co CoO (111)CoO ‖ (0001)Co [106]
Co CoO (100)CoO ‖ (112̄0)Co [106]
Ni NiO (111)[01̄1]NiO ‖ (111)[01̄1]Ni [107]
Ni NiO (111)NiO ‖ (111)Ni Raumtemperatur, [108]
Ni NiO (001)NiO ‖ (001)Ni [109]
Cu Cu2O (111)Cu2O ‖ (111)Cu [110]
Cu Cu2O (221)Cu2O ‖ (221)Cu [110]
Cu Cu2O (001)Cu2O ‖ (111)Cu [111]
Cu Cu2O (110)Cu2O ‖ (110)Cu [111]
CuO / Cu2O (111̄)CuO ‖ (111)Cu2O [112]
CuO / Cu2O (002)CuO ‖ (111)Cu2O [112]
CuO / Cu2O (200)CuO ‖ (111)Cu2O [112]
Spannungsfelder im Allgemeinen beeinflussen jedoch auch die elektrochemischen Eigenschaf-
ten von Elektrodenmaterialien. So führen große makroskopische mechanische Spannungen durch
starke Volumenänderungen beim Lithiieren und Delithiieren zur Ausbildung von Rissen und elek-
trisch isolierten Partikeln bei Speichermaterialien nach dem Legierungstyp (siehe Abschnitt2.2),
wie für Si, Al und Sn basierten Elektroden [114]. In Folge sinkt die Kapazität der Elektroden-
materialien mit steigender Zyklenzahl sehr schnell [115, 116]. Neben diesen makroskopischen
Spannungen führen durch Diffusion initiierte Spannungsfelder in kristallinen Materialien zur
Veränderung der Mikrostruktur und der elektrochemischen Eigenschaften. Durch den Ein- und
Ausbau von Ionen und dem dadurch veränderten Gitterparameter können Versetzungen der
Mikrostruktur generiert werden [117]. Für die Überwindung dieser Spannungsfelder sind Über-
potentiale notwendig, welche sich in einer mit der mechanischen Spannung ansteigenden Hyste-
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rese der elektrochemischen Spannung beim Zyklieren von interkalations- und legierungsbasierten
Elektroden äußert [118, 119].
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4. Analytische Methoden der
Elektrodencharakterisierung
Im nachfolgenden Kapitel werden die verschiedenen verwendeten Methoden der Probenherstel-
lung, Untersuchung und Charakterisierung vorgestellt. Neben den elektrochemischen Methoden
werden insbesondere die Auswerteroutinen der in situ Röntgenbeugungsexperimente mit großen
Mengen auszuwertender Daten vorgestellt. Im Abschnitt 4.3 wird ein Verfahrensweg zur Bestim-
mung des Gitterparameters im TEM mittels eines Standards vorgestellt.
4.1. Elektrochemische Charakterisierung
Die für die Anwendung und Analyse der Batterie wichtigen Kenndaten werden durch elektro-
chemische Methoden mittels eines Potentiostaten bestimmt. Zu den wichtigsten Methoden zählt
das galvanostatische Zyklieren mit Potentiallimitierung (englisch: GCPL - galvanostatic cycling
with potential limitation) und die zyklische Voltammetrie (englisch: CV - cyclic voltammetry).
Das galvanostatische Zyklieren wird bei konstantem Strom innerhalb eines vorgegeben In-
tervalles des elektrischen Potentials durchgeführt (vergleiche Abbildung 4.1) [120, 121]. Diese
Grenzen dienen dem Schutz des Elektrodenmaterials und vermeiden ungewollte elektrochemi-
sche Reaktionen, welche bis zur mechanischen Zerstörung der elektrochemischen Zellen führen
können. Die untere Potentialbarriere im angegebenen Beispiel (Tabelle 4.1) liegt für den ersten
Reduktionshalbzyklus bei E = 0, 2 V. Als obere Potentialbarriere wurde für den ersten Oxidati-
onshalbzyklus E = 3, 0 V vorgegeben. Zwischen beiden Halbzyklen wurde eine Relaxationszeit
von t = 600 s mit I = 0 mA definiert. Als wichtige Ergebnisse, die aus der Charakterisie-
rungsmethode mittels galvanostatischen Zyklierens folgen, können die spezifische Kapazität und
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Reversibilität der Elektrodematerialien ermittelt werden. Die während des Lade- bzw. Entlade-
halbzyklus übertragene Ladung Q wird über das Faradaysche Gesetz
Q = I · t (4.1.1)





bestimmt wird (siehe Tabelle 2.1), erlaubt die Bestimmung der Coulombschen Effizienz. Der
angelegte Strom ist über die Lade- bzw. Entladerate nach Gleichung 4.1.3 mit der spezifischen
Kapazität der Elektrode verknüpft. Die C-Rate CRate ist aus der Konvention der Interkalations-
elektroden als die Übertragung von 1 Faraday Ladung je Mol Aktivmaterial innerhalb 1 Stunde
definiert. Für Konversionselektroden, in denen mehr als 1 Mol Li+-Ionen für die vollständige
Reaktion umgesetzt werden, ist deshalb die Anzahl z der übertragenen Ladungsträger je Mol
Aktivmaterial zusätzlich zu berücksichtigen. Somit wird der Strom nach




berechnet (mAM Masse Aktivmaterial).
Bei geringen C-Raten bilden sich Plateaus im Kurvenverlauf der elektrischen Spannung aus,















































Abbildung 4.1.: Zeit-Potential (a) und Zeit-Strom Kennlinien (b) für das galvanostatische Zy-
klieren von α–Fe2O3 mit CRate = 0, 6 1/h.
wie in Abbildung 4.1a bei ca. E = 0, 8 V ersichtlich. Diese können dann Reduktions- bzw. Oxi-
dationsreaktionen nach Gleichung 2.1.2 zugeordnet werden, welche nah am thermodynamischen
Gleichgewicht sind. Praktische, batterierelevante Lade- und Entladeraten weisen jedoch erhebli-




In den Experimenten der zyklischen Voltammetrie wird der Strom als Reaktion der elektro-





I = I(t) (4.1.5)
innerhalb des vorgegebenen Potentialfensters untersucht (siehe Abbildung 4.2. Bei Erreichen der
Potentialbarriere wechselt der Spannungsvorschub jeweils die Vorzeichen.
































































Abbildung 4.2.: Zeit-Potential (a) und Zeit-Strom Kennlinien (b) aus der zyklischen Voltam-
metrie und des damit ermittelte Zyklovoltammogramm (c) von α–Fe2O3 mit
±∆E∆t = 0, 1 mV/s. Die Reduktion von α–Fe2O3 findet im ersten Zyklus bei
E = 0, 55 V und die Oxidation der reduzierten Spezies bei E = 1, 7 V statt.
Mit Hilfe der zyklischen Voltammetrie werden einstufige oder mehrstufige Elektronentransfer-
prozesse und ihre zugehörigen elektrochemischen Potentiale ermittelt [122]. Diese können dann
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unter Verwendung weiterer analytischer Methoden Redoxreaktionen zugeordnet werden. Die für
die Anwendung in einer Batterie wichtigen Redoxpotentiale der Reduktion und Oxidation lassen
sich aus dem Zyklovoltammogramm ermitteln. Die im Beispiel in Abbildung 4.2c ersichtlichen
Potentiale bei E = 0, 55 V für die Reduktion und E = 1, 7 V für die Oxidationsreaktion von
α–Fe2O3 weisen mit ihrer Potentialdifferenz bereits auf eine grundsätzliche Schwäche der auf
Konversionsprozessen beruhenden Elektrodenmaterialien hin: die große Hysterese der elektri-
schen Spannung bei Lade- und Entladevorgängen. Eine Zielstellung der Batterieforschung ist
es, Materialien mit einer geringen Differenz der Oxidations- und Reduktionspotentiale zu ent-
wickeln. Grundsätzlich sollten bei einer vollständig reversiblen Reaktion die Anzahl der über-
tragenen Ladungsträger bei der Reduktion und Oxidation gleich sein, was in Flächen gleichen
Inhaltes für I < 0 und I > 0 im Zyklovoltammogramm ersichtlich wäre. Abweichungen davon
können auf Hemmungen bei der Diffusion der Ionen hinweisen und mit zur Reaktion notwendigen
Überpotentialen korrelieren [122, 123, 124, 125].
4.2. Beugungsmethoden zur Charakterisierung kristalliner
Materialien
Die Beugungsmethoden sind fundamentale Untersuchungsmethoden zur Bestimmung der Kris-
tallstruktur kristalliner Materialien. Die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Beugungsme-
thoden sind die Röntgenbeugung (engl.: X-ray diffraction, XRD) sowie die Feinbereichsbeugung
durch Elektronen (engl.: selected area electron diffraction, SAED) im Transmissionselektronen-
mikroskop (TEM). Beide Methoden beruhen auf der elektromagnetischen Wechselwirkung von
Photonen bzw. Elektronen mit periodisch aufgebauten Streuzentren, den Atomen, nach der
Bragg-Gleichung:
2dhkl sin θ = λ (4.2.1)
Dabei ist dhkl der Netzebenenabstand der kristallinen Materialien, 2θ der Beugungswinkel und
λ die Wellenlänge der Photonen bzw. Elektronen. Der Netzebenenabstand dhkl ist mit dem













verknüpft und stellt die Verbindung zur Struktur kristalliner Materialien über
~Ghkl = h ~a∗ + k~b∗ + l ~c∗ (4.2.3)
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mit den reziproken Gittervektoren ( ~a∗, ~b∗, ~c∗) und den Miller’sche Indizes (h k l) der Netzebenen
her.
Die in einem Röntgendiffraktogramm gemessene Profil der Beugungslinie h stellt sich als eine
Faltung der instrumentellen Gerätefunktion g mit der physikalischen, durch die Realstruktur





f(y)g(x − y)dy = f ∗ g (4.2.4)
dar [126, 127, 128]. Die Gerätefunktion g wird durch die Geräteoptik und die Verteilung der
Wellenlängen der auf die Probe treffenden Strahlung beeinflusst [129]. Die Bestimmung der
Gerätefunktion erfolgt mittels eines Materialstandards ohne eigene physikalische Linienverbrei-
terung. Die Auswertung der Röntgenbeugungsdaten erfolgte nach der durch Rietveld entwi-
ckelten Methode [130, 131]. Bei dieser wird eine berechnete Profilfunktion mittels der Methode





wi(yi − yci)2. (4.2.5)
Das Residuum (Sy) wird dafür aus der Summe der quadratischen Differenzen der berechneten
Intensitäten (yci) und gemessenen Intensitäten (yi) mit dem Wichtungsfaktor (wi = 1/yi) be-
stimmt und mithilfe numerischer Verfahren durch Gleichungssysteme minimiert. Die berechnete




LK |FK |2 φ(2θi − 2θK)PKA + ybi (4.2.6)
bestimmt [132]. Dabei ist s der Skalenfaktor, FK den Strukturfaktor der jeweiligen Reflexe, LK
beinhaltet den Lorentz- und Polarisationsfaktor und die Multiplizität der Netzebenen, φ die
Profilfunktion der Reflexe, PK die Vorzugsorientierung, A die Absorption der Probe und ybi den
Untergrund an der jeweiligen Position i. Als quantitative Qualitätskriterien der Anpassung mit
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mit der Anzahl der gemessenen Punkte N und der Anzahl der angepassten Parameter P [129,
132].





fi exp(2πi(hxj + kyj + lzj)), (4.2.9)
mit dem atomaren Streufaktor der Atome fi, der Bruchkoordinaten der Atome (xj yj zj) in der
Elementarzelle mit N Atomen [129]. Die temperaturabhängige Auslenkung der Atome aus ihrer
Gleichgewichtslage (xj yj zj) wird mit
Biso = 8π2U, (4.2.10)
bestimmt (Biso isotroper, atomarer Temperaturfaktor und U mittlere quadratische Auslenkung
der Atome). Die gesamte Schwächung der Intensitäten der Bragg-Reflexe für alle Atome gleich-
mäßig erfolgt mit B (gesamter isotroper Temperaturfaktor) nach
I ∼ FK exp(−2B sin2 θ/λ2). (4.2.11)
Die numerische Berechnung der Profilfunktion und die Minimierung nach Gleichung 4.2.5 wurde
nach der Rietveld-Methode mit dem Softwarepaket Fullprof durchgeführt [133, 134]. Die Peak-
form der Bragg-Reflexe wurde mit der Thompson-Cox-Hasting-Pseudo-Voigt Funktion TCHZ
(Fullprof: Npr= 7) angepasst, welche sich aus Winkelabhängigkeit der Gauss-
ΓG =
√
U tan2 θ + V tan θ + W (4.2.12)
und Lorentz-Peakform und Verbreiterung




zur Beschreibung Bragg-Reflexe zusammensetzt [135, 136, 137, 129, 132]. Die Halbwertsbreiten
(FWHM - full with half maximum) ΓG und ΓL der Gauss- und Lorentz-Funktionen G(x) bzw.
L(x) sind über
Γ = Γ5G + 2, 69269Γ
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mit der Halbwertsbreite FWHM Γ und dem Mischungsparameter η verknüpft, welche eine nume-
rische Lösung der pseudo-Voigt Profilfunktion pV ermöglichen. Die Lösung der Voigt-Funktion
V (x) selber ist als Faltung der beiden zu bestimmenden Funktionen G(x) und L(x)
V (x) = L(x) ∗ G(x) (4.2.16)
schwer zugänglich. Deshalb wird die Peakform mittels der besser zu berechnenden THCZ-
Funktion pV beschrieben [135, 138]. Mithilfe dieser Funktion können Mikrostrukturparameter,







der Materialien bestimmt werden. Bei den dominierenden Beiträgen der Lorentz-Funktion zur
Peakform für Synchrotron-Messungen [139], reduziert sich die Bestimmung dieser Realstruktur-
parameter dann auf:
D =
K · λ · 360
Y · π2 (4.2.18)
und
ǫ =
10 · π2 · X
144
. (4.2.19)
Die Konstante K in Gleichung 4.2.18 ist durch die Kristallitform der kohärent beugenden Do-
mänen bestimmt [140]. Für eine sphärische Form der Kristallite beträgt K ≈ 0, 94.
Der Aufbau der untersuchten Halbzellen der in situ Röntgenbeugungsexperimente in Debye-
Scherrer-Geometrie erfordert eine geometrische Beschreibung der beugenden Bereiche durch
Schichten, wie z.B. Gegenelektrode Li, Stromsammler und Aktivmaterial. Für die Beschrei-
bung der im Strahl versetzt liegenden Bereiche wird zu jeder Schicht ein separater Parameter
Sysin benutzt, um die Reflexlagen der Beugungspeaks am geometrischen Aufbau der Batte-
rie anzupassen bzw. den Versatz der Probe zu korrigieren. Diese Parameter können sich für
starke Volumenänderungen der zur Beugung beitragenden Schichten während der Messung ver-
ändern. Für die Verschiebung der gesamten Halbzelle senkrecht zum Strahlgang wird der globale
Sycos-Parameter für die gesamte Zelle verwendet [138, 141]. Abbildung 4.3 illustriert diesen Zu-
sammenhang für die verwendeten Knopfzellen.
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Abbildung 4.3.: Zellaufbau der an der MSPD-Beamline genutzten Knopfzellen: (1) Zellgehäu-
se aus Edelstahl, (2) Kapton-Fenster, (3) Aktivmaterial und Stromsammler,
(4) W-Pulver, (5) Separator, (6) Li-Folie, (7) Elektrolyt, (8) Isolator aus Po-
lymeren. Die zur Korrektur des Probenversatzes in Strahlrichtung notwendigen
Sysin-Parameter werden für jede zu kristallinen Reflexen beitragenden Schich-
te separat berechnet, wogegen der Probenversatz senkrecht zum Strahl für die
gesamte Zelle mit einem globalen Sycos-Parameter berücksichtigt wird.












berechnet (Sycos= e/R) [138].
Die Beugung von Elektronen im Transmissionselektronenmikroskop an kristallinen Materialien
beruht auf der Wechselwirkung der Elektronen mit der Elektronenhülle von Atomen nach den
Gleichungen 4.2.1, 4.2.2 und 4.2.3. Sie streuen bei nanoskaligen Kristalliten köhärent. Die für die
Untersuchung notwendige Präzision bei der Bestimmung der Gitterparameter im TEM durch
Elektronenbeugung wurde mittels eines Standards realisiert. Dafür wurden die im TEM verwen-
deten Kohlenstofflochfilme vor der Probenpräparation vorsichtig mit Au-Partikeln bedampft. In
Abbildung 4.4a ist ein Beispiel für die verwendeten Filme abgebildet.
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Mit den beschriebenen Kohlenstofflochfilmen können direkt neben den Elektronenbeugungsauf-
nahmen am zu untersuchenden Partikel anschließend die Elektronenbeugung am Au-Standard
unter nahezu identischen elektronenoptischen Einstellungen des Mikroskops vorgenommen wer-
den. Die damit gewonnenen Beugungsbilder sind in den Abbildungen 4.4b und 4.4c dargestellt.
In Abbildung 4.4 befindet sich ein mittels Bildbearbeitung erzeugtes Beugungsbild, welches die
Differenz der Intensitäten beider Beugungsbilder darstellt. Die Kalibrierung der Beugungsbilder
kann nun mittels des Gitterparameters von Au in jeder Richtung des Beugungsbildes erfolgen.
Der Gitterparameter von Au wurde an einem ebenfalls beschichteten Si-Einkristall mittels Rönt-
genbeugung unter streifendem Einfall mit a = 4, 062 ± 0, 041 Å bestimmt. Damit ist es möglich
Phasen anhand des Gitterparameters im TEM bei gleicher Raumgruppe zu unterscheiden, deren
Gitterparameter sich nur um wenige Prozent unterscheiden, wie es bei FeO und α–LiFeO2 der
Fall ist (a = 4, 326 Å bzw. a = 4, 162 Å).
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Abbildung 4.4.: Für die genauere Bestimmung des Gitterparameters im TEM wurden zusätzlich
ein in der Übersichtsaufnahme (a) dargestellter, mit Au-beschichteter Kohlen-
stofflochfilm benutzt. Die Elektronenbeugungsbilder für den Au-Standard (b)
und den zu untersuchenden Partikel (c) wurden unter nahezu identischen elek-
tronenoptischen Bedinungen aufgenommen. Mithilfe von Bildmanipulation wur-
den die Intensitäten beider Bilder subtrahiert und ergeben ein überlagertes Bild
(d), in welchem der extern bestimmte Gitterparameter von Au als Standard bei




Die mikroskopischen Aufnahmen der in dieser Arbeit untersuchten Materialien wurden mit einem
TEM aufgenommen. Die Atome der untersuchten Proben wechselwirken mit den beschleunig-
ten Elektronen des Mikroskops. Unterschiedliche Fokusierungen der Zwischenlinse führen zum
Beugungsbild (SAED) oder einer Abbildung an den Projektivlinsen [142]. Zur Abbildung selber
tragen sowohl elastisch, als auch unelastisch gestreute Elektronen bei. Besonderere Bedeutung
erhält in dieser Arbeit die hochauflösende Elektronenmikroskopie (engl.: HRTEM - high resolu-
tion transmission electron microscopy), bei welcher durch einen Abberationsfehler-korrigierten
Strahlengang atomare Auflösungen erzielt werden können. So können Kristallite mit einer Kris-
tallitgröße von wenigen Nanometern abgebildet und durch Korngrenzen unterschieden werden.
Ebenso ist die Abgrenzung der amorphen SEI von den kristallinen Phasen des Aktivmaterials
möglich (vergleiche Abbildung 4.5).
Abbildung 4.5.: Hochaufgelöstes TEM-Bild des Randbereiches eines Partikel nach dem 5. Reduk-
tionshalbzyklus von α–Fe2O3. Das Elektrodenmaterial besteht aus Kristalliten
mit einer Größe von ca. 3 nm. Der Partikel ist von einer amorphen SEI mit einer
Dicke von ≈ 5 nm umgeben.
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Die HRTEM-Abbildungen können mit Hilfe der Fourier-Transformation weitere Informationen,
wie Phasenzusammensetzung und Mikrostrukturmerkmale liefern. Bei dieser Bildbearbeitungs-
funktion werden Intensitätsmerkmale der HRTEM-Abbildungen, wie die durch periodische An-
ordnung von Atomen hervorgerufene Intensitätsschwankungen der HRTEM-Abbildung, in den
Frequenzraum überführt. So kann bei geringer Defokussierung des Mikroskops der Abstand der
Intensitätsmaxima zur Bestimmung des reziproken Netzebenenabstandes 1/dhkl genutzt werden.
In Abbildung 4.6 ist das exemplarisch für die (111) Netzebenen von Li2O und die (110) Netze-
benen von Fe gezeigt. Die nach den Gleichungen 4.2.2 und 4.2.3 mit den Kristallstrukturen nach
Tabelle 3.9 berechneten reziproken Netzebenenabstände für beide Phasen sind: 1/dLi2O111 = 3, 75
1/nm bzw. 1/dFe110 = 4, 95 1/nm. Ebenso können Orientierungsbeziehungen zwischen benachbar-





(111) Li2O || (110) Fe
Abbildung 4.6.: Ausschnitt des fouriertransformierten Bildes der Abbildung 4.5: Die Intensi-
tätsmaxima repräsentieren die (111)- bzw. (110)-Netzebenen der Li2O und Fe-
Kristalliten im Partikel. Zudem existiert eine Orientierungsbeziehung zwischen




Die experimentellen Details zur Durchführung der zyklischen Voltammetrie können der Tabelle
4.1 entnommen werden.




Elektrodenpräparation 150µm Schlicker auf Cu-Folie (D = 12 mm);
maschinell mit Vorschub 10 mm/s;
Trocknung für 12 h im Trockenschrank bei 80◦C
Elektrodenmix (Gew.%) Aktivmaterial : SuperP : PVDF = 70:20:10
Separator Celgard 2500
Elektrolyt LP30 (BASF); 1 M LiPF6 in 1:1 EC:DMC
Potentialvorschub ±∆E∆t = 0, 1 mVs
Oberes Potentiallimit E = 3, 2 V
Unteres Potentiallimit E = 0, 1 V
Wiederholzyklen 30
Äußere Bedingungen Klimaschrank, 20◦C
In Tabelle 4.2 finden sich die Angaben zur Herstellung der Proben der Transmissionselektronen-
mikroskopie. Die Präparation erfolgte zeitnah aus den elektrochemisch vorbehandelten Proben.
Die Präparationsschritte müssen permanent unter Ausschluss der Umgebungsatmosphäre in ei-
ner Glovebox erfolgen. Die angegebene Ultraschallbehandlung in einer DMC-Lösung dient der
Deagglomeration der Partikel. Dafür wurde ca. 3 mg Aktivmaterial mechanisch vom Cu-Netz
entfernt und in 10 ml DMC eingebracht. Von der ultraschallbehandelten Suspension wurden in
drei nacheinander ausgeführten Schritten jeweils 2 µl auf den TEM-Probenträger aufgebracht.
Dieser bestand aus einem Cu-Netz, welches mit einem amorphen Kohlenstofffilm bzw. Kohlen-
stofflochfilm (Plano GmbH) beschichtet war. Bei Cu-haltigen Folien wurde ein Au-Netz verwen-
det. Der Transport in die Transferkammer des TEM wurde in einem Ar-gefüllten Atmosbag
(Sigma-Aldrich) durchgeführt. Bei Untersuchungen zur Bestimmung des Gitterparameters wur-
de der Kohlenstofflochfilm vor der Präparation mit Au-Nanopartikeln bedampft.
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Elektrodenpräparation Elektrodenmix auf Cu-Netze (10 mm Durchmesser)
gepresst (5 Tonnen), anschließend für mindestens
12h im Trockenschrank bei 80◦C
Elektrodenmix (Gew.%) Aktivmaterial : SuperP : PVDF = 70:20:10
Separator GF/D 2,7 µm Whatmen
Elektrolyt LP30 (BASF); 1 M LiPF6 in 1:1 EC:DMC
CRate 0, 2
Oberes Potentiallimit E = 3, 0 V
Unteres Potentiallimit E = 0, 2 V
Äußere Bedingungen Klimaschrank, 20◦C
Abbruch der GCPL Bei ausgesuchten Potentialen
Präparation In Glovebox mit Entfernung des Materials und an-
schließender Ultraschallbehandlung (3 Minuten) in einer
DMC-Lösung, Präparation auf den Kohlefilm
mittels einer Pipette
TEM Abberationskorrigiertes hochauflösendes TEM (JEOL
JEM 2200 FS) mit chemische Analytik
mittels energiedispersiver Röntgenstrahlung (EDX)
Die in situ Röntgenbeugungsexperimente wurden in Transmissionsgeometrie an verschiedenen
Synchrotrons durchgeführt (siehe Abbildung 4.3). Durch die hohe Energie der dort verwendeten
Röntgenstrahlen (30 bzw. 60 keV ) erlaubt es komplette modifizierte Halbzellen zu durchstrah-
len, um durch die hohe Intensität ermöglicht, unter hoher Zeitauflösung Untersuchungen unter
anwendungsnahen Lade- und Entladeraten (0, 1 1/h≤ CRate ≤ 1 1/h) während der elektroche-
mischen Experimente durchzuführen. Grundsätzlich ist die Durchführung des elektrochemischen
Teiles der in situ Röntgenbeugungsexperimente an das galvanostatische Lade- und Entladere-
gime, wie in Tabelle 4.2 aufgeführt, angelehnt. Die Unterschiede betreffen vor allem dem phy-
sischen Aufbau der elektrochemischen Halbzelle. Die Co-basierten Elektroden wurde in einer
auf dem Swagelok-Design basierenden Halbzelle an der Beamline P02.1 (Petra III) in Hamburg
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durchgeführt [143, 144, 145, 146]. Die anderen Elektrodenmaterialien wurden in modifizierten
Knopfzellen mit Celgard-Separator an der Beamline MSPD (ALBA) in Cerdanyola del Vallès,
Barcelona untersucht [147, 148, 149]. Alle für die vorgestellten in situ Röntgenbeugungsuntersu-
chungen an P02.1 (Petra III) sowie MSPD (ALBA) verwendeten Halbzellen und Zellhalter sind
in mehrjähriger Entwicklungsarbeit in den Arbeitsgruppen um H. Ehrenberg und M. Knapp am
an der TU Darmstadt, am IFW Dresden und KIT entwickelt worden [146, 147]. Die experimen-
tellen Details aus Sicht der Beugungsmethode zu den in situ Röntgenbeugungsexperimenten ist
in Tabelle 4.3 dargestellt.
Tabelle 4.3.: Experimentelle Details zur Durchführung in situ Röntgenbeugungsexperimente an
den verschiedenen Synchrotron Strahlenquellen
Beamline P02.1, Petra III, DESY, Ham-
burg
MSPD, ALBA, Cerdanyola del
Vallès




In situ Zelle Swagelok Knopfzelle 2025
Material Strahlfenster 100 µm Glass 80 µm Kapton-Film
Detektor 2D 16 inch Detektor, XRD 1621
N ES Series (PerkinElmer)
1D Mythen 6K (Dectris)
Belichtungszeit [s] 30 40
Pausenzeit [s] 400 512
Instrumentelle U = 0, 015810 U = 0, 014928
Linienverbeiterung V = −0, 006323 V − 0, 004985
W = 0, 000853 W = 0, 000583
X = 0, 094247 X = 0, 011198
Y = 0, 000000 Y = 0, 000000
Messbereich 2θ [◦] 0, 002 ≤ 2θ ≤ 14, 8 0, 0356 ≤ 2θ ≤ 42, 422
Untersuchte Oxide Co3O4, CoO α–Fe2O3, γ –Fe2O3, Fe3O4,
NiO, CuO
Die während der Messzeit gültige Wellenlänge λ der Röntgenstrahlung wurde nach der BRAGG-
Gleichung (siehe Abschnitt 4.2) mittels eines LaB6-Standards (a = 4.1549(1) Å, ICSD 152466
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[150]) bestimmt. Die Nullpunktverschiebung des Detektors der MSPD-Beamline wurde eben-
falls mit der Messung am Standard ermittelt. Die instrumentelle Linienverbreiterung ΓG und
ΓL wurde für beide Messzeiten mittels der Gleichungen 4.2.12 und 4.2.13 berechnet und bei der
Auswertung der untersuchten Proben berücksichtigt.
Vor den in situ Röntgenbeugungsexperimenten an der MSPD-Beamline wurden alle Ausgangs-
oxide separat in Kapillaren mittels Röntgenstrahlung untersucht. Ziel war es, die verwendeten
Ausgangsmaterialen hinsichtlich ihrer Phasenzusammensetzung, Gitterparameter, Kristall- und
Mikrostruktur vor dem Einbau in die elektrochemische Zelle zu charakterisieren.
Die Zellen für die elektrochemischen Experimente wurden jeweils direkt am jeweiligen Syn-
chrotron in einer Glovebox zusammengebaut, um vor dem Experiment ablaufende chemische
Reaktionen zu vermeiden. Der dafür notwendige Elektrodenmix (ebenso wie in Tabelle 4.2)
wurde ebenfalls vor Ort hergestellt und wie für die TEM Proben (siehe Tabelle 4.2) auf Cu-
Netze aufgepresst. Die Ausnahme davon ist die CuO-Probe, für welche ein Ni-Netz verwendet
wurde. Um eine im Vergleich höhere Intensität der elektrochemisch aktiven Phasen zu erhal-
ten, wurden diese Netze im Bereich des Röntgenstrahles gelocht. Da die jeweiligen Zelltypen
in Mehrfachzellhaltern eingebaut wurden, ergeben sich zwischen den einzelnen Messungen der
jeweiligen Zellen Pausenzeiten zur Rotation des Zellhalters und der Messung anderer Proben.
Während dieser Zeit wurden die Zellen jeweils kontinuierlich galvanostatisch weiter zykliert. Für
die Auswertung der Phasenanteile während der elektrochemischen Reaktionen wurde ein inter-
ner Standard verwendet. In den Experimenten diente dazu metallisches Cu in der Zelle (der
Stromsammler) für die Proben, welche mittels der Swagelok-Zelle untersucht wurden (P02.1,
Petra III). Für die Untersuchungen der Knopfzellen (MSPD, ALBA) wurde in Strahlrichtung
W-Pulver mittels Silikonfett auf der Außenseite des Kapton-Films platziert. Für die Gewin-
nung der Beugungsdaten I = I(2θ) (Vergleiche Abbildung 4.7) mittels des 2D-Detektors an der
P02.1-Beamline wurde eine Nachbearbeitung der gewonnenen Daten durchgeführt. Die Integra-
tion der Intensitäten entlang der Scherrer-Ringe wurde mittels der Software Fit2D durchgeführt
[151, 152]. Die durch die Detektorverkippung erzeugte Ellipsität der Scherrer-Kegel, sowie die
Bestimmung des Nullpunktes des Strahles auf dem Detektor erfolgt mit der gleichen Software
am LaB6-Standard. Die in den einzelnen Zellen angelegten Lade- und Entladeraten sind für die
untersuchten Oxide in Tabelle 4.4 angegeben. Zusätzlich finden sich dort auch die Angaben zur
Synthese bzw. zum Hersteller der verwendeten Oxide. Der Großteil der Pulver wurde mittels self
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combustion-Synthese durch Daniel Wadewitz am IFW Dresden synthetisiert [153, 154, 155]. Zur
Entfernung von kohlenstoffbasierten Verunreinigungen nach der Synthese und zur Einstellung
des Phasengleichgewichtes wurde im Anschluss an die Synthese noch eine Wärmebehandlung an
Luft durchgeführt. Diese erfolgte bei 400◦C (NiO 600◦C) im Ofen für 2 h. Für (Co3O4 und CoO
betrug die Haltezeit 6 h. Ziel der Auswahl dieser Wärmebehandlungsparameter ist es, bei mög-
lichst niedriger Temperatur und kurzer Haltezeit die Kristallitgröße der Ausgangsmaterialien
im nanoskaligen Bereich (≤ 100 nm) zu erhalten. Die nanoskaligen Oxide, welche aufwendigere
Synthesebedingungen verlangen, wurden kommerziell bezogen.
Tabelle 4.4.: Übersicht Lade- und Entladeraten der in situ Röntgenbeugungsexperimenten und
die Herkunft der verschiedenen 3d-Übergangsmetalloxide
Oxid Synthese bzw. Hersteller CRate
Co3O4, CoO self combustion 2/3
NiO self combustion 0,2
CuO self combustion 0,2
Fe3O4 Alfa Aesar (99,9%) 0,6
α–Fe2O3 self combustion 0,6
γ –Fe2O3 Alfa Aesar (97%) 0,6
4.5. Auswertung der in situ Röntgenbeugungsdaten
Die während der Auswertung mit der Rietveld-Methode angepassten Parameter sind in Ta-
belle 4.5 aufgelistet. Als robust zeichnete sich die Anpassung des Untergrundes an festgelegten
2θ Positionen ab, an denen sich keine Beugungsmaxima in den Diffraktogrammen zeigen. Die
Untergrundintensitäten ybi zwischen diesen Position wurde linear interpoliert. Eine Anpassung
des Untergrundes mit Polynomen divergiert sehr häufig mit fortgeschrittener Reduktion der
Oxide, da nanoskalige Reaktionsprodukte (Me und Li2O) zu einer starken Erhöhung des Unter-
grundes führen (siehe Abbildung 4.7). Für jede im rotierenden Zellhalter (Trommel-Revolver)
gemessene Zelle wurde eine Verschiebung der Probe senkrecht zum Röntgenstrahl mittels des
Sycos-Parameters einmalig angepasst.
Kristalline Phasen, wie Li-Folie und Cu- bzw. Ni-Netze als Stromsammler in den Knopfzellen
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Abbildung 4.7.: Ausschnitt der in situ Diffraktogramme für die komplette Reduktion von Fe3O4.
Insgesamt werden 8 Mol Li+-Ionen (xLi) übertragen. Die Reduktion führt zur
Bildung nanoskaliger Reaktionsprodukte (Fe und Li2O), deren diffuse Bragg-
Peaks zu einer Erhöhung des Untergrundes führen (z.B. bei 11◦ ≤ 2θ ≤ 12, 5◦).
weisen starke Vorzugsorientierungen der Kristallite durch Umformprozesse während der Herstel-
lung auf. Für diese Phasen wurde der intensitätsbestimmende Strukturfaktor nach Gleichung
4.2.9 durch eine Le Bail-Fit (JBT= 2) ersetzt, in dem die berechneten Intensitäten ohne Struk-
turmodell an die gemessenen Intensitäten angepasst werden [156]. Für diese als elektrochemisch
inaktiv angenommenen Phasen wurden die Gitterparameter und der Temperaturfaktoren Biso
einmalig bestimmt und während des Zyklierens auch als Konstante behandelt und nicht para-
meterisiert. Ziel dieser Vorgehensweise für die elektrochemisch inaktiven Phasen ist es, die Zahl
der freien Parameter für die Anpassung zu reduzieren.
Für die elektrochemisch aktiven Phasen wurden mehrere Parameter mit der Rietveld-Methode
bestimmt. So wurden die Gitterparameter, Skalenfaktoren s, die isotrope Temperaturfaktoren
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Biso und die Mikrostrukturparameter zur Mikrodehnung X und Kristallitgröße Y angepasst. Da
sich durch die elektrochemischen Reaktionen die Phasenanteile während der in situ Messung ver-
ändern, wurden die Parameter wie Mikrostrukturparameter und die Temperaturfaktoren beim
Unterschreiten kritischer Werte (Phasenanteil < 10 Gew.%) fixiert. Als weiterer Parameter der
elektrochemisch aktiven Phasen wurde die Besetzung der Atomposition von Übergangsmetal-
len mit einem Austauschmodel (Substitution Übergangsmetall-Li) Me1−xLix auf den jeweiligen
Wyckoff-Positionen gekoppelt angepasst. Das Model der vollständigen Substitution kann aber
nicht in jedem Fall angewandt werden. Bei der Auswertung der Daten während der Reaktion
von Fe3O4 und γ –Fe2O3 mit Li entsteht jeweils ein metastabiles Zwischenprodukt, bei welchem
die Atome von der Wyckoff-Position 8a auf die Wyckoff-Position 16c springen. Die dadurch
entstehenden Leerstellen sind im Model nicht berücksichtigt. Der geringe atomare Streufaktor
von Li+-Ionen für Röntgenstrahlung kann diese methodisch bedingt nicht von Leerstellen un-
terscheiden, so dass dieses Modell insbesondere bei der Neubesetzung von Wyckoff-Positionen
nur begrenzt anwendbar ist. Die Bruchkoordinate für die Atomposition [x, x, x] der O2– -Ionen
wurde für Spinellstrukturen der Raumgruppe Fd3̄m angepasst, da sie zusätzliche Informationen
über die Besetzung und Koordination benachbarter Atomposition liefert.
Für die Auswertung der in situ Röntgenbeugungsdaten wurde ein selbst geschriebenes Python-
basiertes Skript verwendet, welches Fullprof aufruft und die erforderliche Steuerdatei mit
den Parametern P und den Angaben zur Anpassung übergibt. Damit liegen für einen Satz an
Beugungsdaten die Parameter der jeweiligen vorhergehenden Anpassung durch Fullprof als
Startwerte Pij für das darauf folgende Diffraktogramm nach
Pij+1 = Pij + ∆Pij (4.5.1)
vor (i als Parameter Pi im Diffraktogramm j). Durch diese Verfahrensweise können Serien von in
situ Röntgenbeugungsdaten angepasst werden. Die Anzahl der Beugungsbilder j je untersuch-
tem Elektrodenmaterial und die Anzahl der Parameter i führen in den meisten Anpassungen zu
einer Gesamtzahl von ca. 5000 Variablen, welche nach Gleichung 4.5.1 miteinander gekoppelt
sind. Zur besseren Handhabung der zu übergebenden Parameter werden diese aus einer sepa-
raten M: {1, . . . , imax} × {1, . . . , jmax} Matrix ausgelesen und übergeben. Die erste Umsetzung
der Ein- und Ausgabe der Daten mit Hilfe einer Matrix erfolgten im Rahmen der Diplomarbeit
vom Tom Krähmer an der TU Bergakademie Freiberg [157].
Die Berechnungsgrundlagen der Phasenanteile der elektrochemisch aktiven Materialien und na-
nokristallinen bzw. amorphen Reaktionsprodukte sind im Abschnitt A aufgeführt.
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Tabelle 4.5.: Modell und Parameter zur Anpassung der in situ Röntgenbeugungsdaten mittels
Rietveld-Methode mit Fullprof
Allgemeine Parameter und Korrekturfunktionen
Untergrundparameter ybi 30 - 50 Stützstellen mit linearer Interpolation des Un-
tergrundes zwischen den Stützstellen, permanente An-
passung
Nullpunktverschiebung (ZERO) Am externen LaB6-Standard, einmalig
Sycos Nur am Anfang der Anpassung, einmalig
Phasenspezifische Parameter
Gitterparameter a, b, c, α, β, γ Nur für elektrochemisch aktive Phasen, permanent
Skalenparameter s Nur für elektrochemisch aktive Phasen und den Stan-
dard, permanent
Isotroper Debye-Waller-Faktor Biso Für alle Phasen am Anfang der Anpassung, für
elektrochemisch aktive Phasen, permanent für > 10
Gew.%
Mikrostrukturparameter X, Y Für alle Phasen am Anfang der Anpassung, für
elektrochemisch aktive Phasen, permanent für > 10
Gew.%
Besetzung der Atompositionen (OCC) Nur für elektrochemisch aktive Phasen, Modell
der Substitution der Übergangsmetalle durch Li:
Me1−xLix, permanent für > 10 Gew.%
Bruchkoordinate Sauerstoff [x, x, x] Für Spinellstrukturen der Raumgruppe Fd3̄m, perma-
nent für > 10 Gew.%
Sysin Für elektrochemisch aktive Phasen, Stromsammler,
W-Standard sowie Li-Elektrode, permanent für > 10
Gew. %
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In diesem Kapitel werden beginnend mit der Charakterisierung der Ausgangsmaterialien die
Ergebnisse der in situ Röntgenbeugungsuntersuchung während der Reaktion mit Li+-Ionen
vorgestellt. Dieser Schritt entspricht dem Firmierungsschritt einer Batterie und lässt mit sei-
nen Reaktionen auch auf Reaktionen bei höherer Zyklenanzahl bei der Anwendung schließen.
Schwerpunkt in diesem sind die Phasenumwandlung, die mögliche Bildung von kristallinen Zwi-
schenprodukten sowie die Änderungen in der Kristallstruktur der 3d-Übergangsmetalloxide und
Zwischenprodukte. Die Reihenfolge der vorgestellten Untersuchungen ist dabei nach steigender
Komplexität der Änderungen in der Strukturen geordnet, bis abschließend die Gegenüberstellung
und der Einfluss der Kristallstruktur auf das Verhalten von Fe-Oxiden während der Reduktion
durch Li+-Ionen erfolgt.
5.1. Kristallstruktur und Phasenzusammensetzung der
Ausgangsmaterialien
Die Ausgangsmaterialien der Elektroden wurden vor dem Beginn der elektrochemischen Experi-
mente auf Phasenzusammensetzung und Mikrostrukturmerkmale des Aktivmaterials röntgeno-
graphisch untersucht.
Für die überwiegende Anzahl der Proben beträgt die Kristallitgröße des Aktivmaterials D ≈ 100
nm. Abweichungen davon gibt es bei der γ –Fe2O3-Probe mit D = (45 ± 2) nm und CuO-Probe
mit D > 300 nm. Die Phasenzusammensetzung der Elektrodenmaterialien ist zumeist einphasig.
Für die auf Co-Oxiden basierende Probe (vergleiche Tabelle 5.1) wurde ein Phasengemisch aus
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Tabelle 5.1.: Phasenzusammensetzung und Realstrukturmerkmale der CoO/Co3O4-Probe für
die in-situ Röntgenbeugungsexperimente
Probe Phasen/Raumgruppe
CoO/Co3O4 CoO Phasenanteil [Gew.%] 21 ± 1
Fm3̄m Gitterparameter [Å] 4, 2611 ± 0, 0001
Kristallitgröße [nm] 90 ± 22
Mikrodehnung [%] 0, 09 ± 0, 03
Besetzung (4a, Co) [-] 1, 02 ± 0, 03
Co3O4 Phasenanteil [Gew.%] 79 ± 2
Fd3̄m Gitterparameter [Å] 8, 0814 ± 0, 0001
Kristallitgröße [nm] 110 ± 22
Mikrodehnung [%] 0, 172 ± 0, 013
Besetzung (16d, Co) [-] 0, 944 ± 0, 019
Besetzung (8a, Co) [-] 0, 936 ± 0, 016
Atomposition 32e[x, x, x] 0, 2631 ± 0, 0004
CoO und Co3O4 durch die Wärmebehandlung angestrebt, um die Änderungen der Phasenzusam-
mensetzung und Kristallstruktur durch die Lithiierung für beide Phasen untersuchen zu können.
Bei der γ –Fe2O3-Probe liegen durch den Herstellungsprozess bedingte Verunreinigungen durch
α–Fe2O3 vor (vergleiche Tabelle 5.2). Die Anzahl der zur vollständigen Reduktion notwendigen
Li+-Ionen ändert sich dadurch nichts, da Fe in α–Fe2O3 wie in γ –Fe2O3 im Oxidationszustand
Fe3+ vorhanden ist.
Die Anpassung der atomaren Besetzung der Atompositionen der Metallkationen zeigt zumeist
eine Unterstöchiometrie der Metallkationen in der Kristallstruktur der Oxide. Dafür lassen sich
zwei Ursachen ausmachen. Zum einen geht das Modell der Anpassung von einer vollständi-
gen Besetzung der Sauerstoffpositionen in der Kristallstruktur aus. Andererseits können sich
Leerstellen in den Metallkationenuntergittern befinden, welche die Unterstöchiometrie verursa-
chen. Beide Ursachen lassen sich mit der röntgenographischen Phasenanalyse nicht voneinander
trennen. Chemische Untersuchungsmethoden oder die Zugabe eines externen Standards zur Pha-
senanalyse ermöglichen diese Unterscheidung. Tabelle 5.3 gibt für alle Proben die sich aus der
Zusammensetzung der Elektroden ergebende notwendige Anzahl von Ladungsträger zur voll-
ständigen Reduktion an.
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Tabelle 5.2.: Phasenzusammensetzung und Realstrukturmerkmale der γ –Fe2O3-Probe für die
in-situ Röntgenbeugungsexperimente
Probe Phasen/Raumgruppe
γ –Fe2O3 γ –Fe2O3 Phasenanteil [Gew.%] 94 ± 2
P4332 Gitterparameter [Å] 8, 34719 ± 0, 00003
Kristallitgröße [nm] 45 ± 2
Mikrodehnung [%] 0, 077 ± 0, 001
Besetzung (12d, Fe) [-] 0, 94 ± 0, 01
Besetzung (4b, Fe) [-] 0, 41 ± 0, 01
Besetzung (8c, Fe) [-] 0, 97 ± 0, 01
α–Fe2O3 Phasenanteil [Gew.%] 6 ± 2
R3̄c Gitterparameter a [Å] 5, 0351 ± 0, 0005
Gitterparameter c [Å] 13, 7553 ± 0, 0019
Kristallitgröße [nm] 87 ± 34
Mikrodehnung [%] 0, 067 ± 0, 022
Die phasenrein synthetisierte Probe von NiO zeigt eine unterstöchiometrische Besetzung der
Ni-Positionen (Wyckoff-Position 4a) durch Ni-Kationen mit (0, 966 ± 0, 006) (siehe Tabelle 5.4).
Durch die kleineren Ni2+-Ionen mit einem Ionenradius von 0, 69Å im Vergleich zu den okta-
edrisch koordinierten Co2+-Ionen ist der Gitterparameter von NiO mit a = (4, 1764 ± 0, 0004)Å
kleiner, als die vergleichbare NaCl-Struktur von CoO (a = (4, 2611±0, 0001)Å, siehe Tabelle 5.4).
Die ebenfalls phasenrein synthetisierte CuO-Phase weicht mit ihrer Kristallitgröße von D > 300
nm von den anderen Proben ab. Ursache dafür kann eine zu lange Wärmebehandlung nach
der self combustion-Synthese sein. Neben dem Aktivmaterial der NiO-Elektrode, sind für dieses
Oxid mit 2 Mol Li+-Ionen deutlich weniger zu übertragende Ladungsträger für die vollständige
Reduktion nötig, als bei den anderen Elektrodenmaterialien.
Der kleinere Ionenradius von Co-Kationen im Vergleich zu Fe-Kationen führt zu einem kleine-
ren Gitterparameter der Spinellstruktur von Co3O4 mit a = (8, 0814 ± 0, 0001)Å im Gegensatz
zu Fe3O4 (Vergleiche Tabellen 5.1 und 5.6). Die low-spin Co3+-Ionen auf der oktaedrisch ko-
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Tabelle 5.3.: Benötigte Anzahl von Ladungsträgern (Li+ und e– ) für die vollständige Reduktion
des Aktivmaterials der Elektroden der durchgeführten in situ Röntgenbeugungsex-
perimente ausgehend von einer vollständigen Besetzung der Atompositionen in der
Kristallstruktur







Tabelle 5.4.: Phasenzusammensetzung und Realstrukturmerkmale der NiO-Probe für die in-situ
Röntgenbeugungsexperimente
Probe Phasen/Raumgruppe
NiO NiO Phasenanteil [Gew.%] 100 ± 0
Fm3̄m Gitterparameter [Å] 4, 1764 ± 0, 0004
Kristallitgröße [nm] 120 ± 37
Mikrodehnung [%] 0, 065 ± 0, 003
Besetzung (4a, Ni) [-] 0, 966 ± 0, 006
ordinierten Wyckoff-Position 16d haben einen Ionenradius von 0, 545Å, wogegen die high-spin
Co2+-Ionen auf der Wyckoff-Position 8a einen Ionenradius von 0, 58Å aufweisen [46, 158]. In
der oktaedrischen Koordination in der CoO-Phase haben sie einen Ionenradius von 0, 745Å. Im
Gegensatz zum inversen Spinell Fe3O4 unterscheidet sich auch die Atomposition [x, x, x] von
Sauerstoff in Co3O4. Die Verschiebung der Atomposition [x, x, x] von Sauerstoff aus der idealen
Position (x = 0, 25) mit x = (0, 2631 ± 0, 0004) weißt auf einen „normalen“ Spinell mit der Be-
setzung von Co2+-Ionen auf den tetraedrisch koordinierten Plätzen (Wyckoff-Position 8a) hin,
wogegen diese Verschiebung für den „inversen“ Spinell Fe3O4 x = (0, 2555 ± 0, 0004) darunter
liegt [28]. In Fe3O4 sind die Bindungslängen der Fe3+-Ionen auf den tetraedrisch koordinierten
Plätzen (Wyckoff-Position 8a) und den umliegenden O2– -Ionen durch größere elektrostatisch
anziehende Kräfte kürzer, als bei den Co2+-Ionen in Co3O4. Dadurch verringert sich das Volu-
men des durch die O2– -Ionen aufgebauten Tetraeders [28]. In beiden untersuchten Co-O Phasen
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Tabelle 5.5.: Phasenzusammensetzung und Realstrukturmerkmale der CuO-Probe für die in-situ
Röntgenbeugungsexperimente
Probe Phasen/Raumgruppe
CuO CuO Phasenanteil [Gew.%] 100 ± 0
C2/c Gitterparameter a [Å] 4, 679 ± 0, 002
Gitterparameter b [Å] 3, 424 ± 0, 001
Gitterparameter c [Å] 5, 127 ± 0, 003
Gitterparameter β [◦] 99, 368 ± 0, 003
Kristallitgröße [nm] > 300
Mikrodehnung [%] 0, 29 ± 0, 05
Besetzung (4c, Cu) [-] 0, 978 ± 0, 03
der Probe CoO/Co3O4 sind die Atompositionen für Co-Kationen sowohl über- als auch unter-
stöchiometrisch besetzt (siehe Tabelle 5.1). Im Co3O4-Spinell sind die Wyckoff-Positionen 8a
mit (0, 936 ± 0, 016) und die Wyckoff-Position 16d mit (0, 944 ± 0, 019) ebenfalls unterstöchio-
metrisch besetzt. In der CoO-Phase beträgt die Besetzung der Wyckoff-Position 4a (1, 02±0, 03).
Tabelle 5.6.: Phasenzusammensetzung und Realstrukturmerkmale der Fe3O4-Probe für die in-
situ Röntgenbeugungsexperimente
Probe Phasen/Raumgruppe
Fe3O4 Fe3O4 Phasenanteil [Gew.%] 100 ± 0
Fd3̄m Gitterparameter [Å] 8, 38397 ± 0, 00007
Kristallitgröße [nm] 113 ± 16
Mikrodehnung [%] 0, 027 ± 0, 007
Besetzung (16d, Fe) [-] 0, 916 ± 0, 004
Besetzung (8a, Fe) [-] 0, 952 ± 0, 009
Atomposition 32e[x, x, x] 0, 2555 ± 0, 0004
Das Elektrodenmaterial auf Basis von γ –Fe2O3 kristallisiert in der Raumgruppe P4332. Da-
mit ordnen sich die oktaedrisch koordinierten zusätzlichen Leerstellen im Vergleich zu Fe3O4
auf der Wyckoff-Position 4b an (siehe Tabelle 5.2). Die besetzten oktaedrischen Positionen in
der Raumgruppe Fd3̄m (wie z.B. 16d in Fe3O4) entsprechen den äquivalenten Positionen 12d
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und 4b in der Raumgruppe P4332 von γ –Fe2O3. Im Vergleich zur äquivalenten voll besetz-
ten Wyckoff-Position 16d in der Fe3O4 Phase sinkt der Gitterparameter unter anderem durch
die zusätzlichen Leerstellen von (a = 8, 38397 ± 0, 00007) Å auf (a = 8, 34719 ± 0, 00003) Å.
Weiterhin verursachen die kleineren Ionenradien von Fe3+-Ionen im Vergleich zu Fe2+-Ionen
den kleineren Gitterparameter in γ –Fe2O3. Alle high-spin Fe3+-Ionen in γ –Fe2O3 sind okta-
edrisch koordiniert und haben einen Ionenradius von 0, 645 Å [46, 159]. In Fe3O4 besitzen die
oktaedrisch koordinierten high-spin Fe3+-Ionen den gleichen Ionenradius, während sie in tetra-
edrischer Koordinierung einen Ionenradius von 0, 49 Å. Größer sind vor allem die oktaedrisch
koordinierten high-spin Fe2+-Ionen mit 0, 78 Å [46, 160]. Die größere Anzahl von Fe-Kationen,
die zusätzliche Besetzung der tetraedrischen Position und die im Vergleich zu Fe3+- größeren
Fe2+-Ionen führen damit zum größeren Gitterparameter von Fe3O4 im Vergleich zu γ –Fe2O3.
Die in den Ausgangsmaterialien ermittelte Besetzung der Positionen mit Fe-Kationen beträgt
für Fe3O4 auf Position 16d (0, 916 ± 0, 004) und für Position 8a (0, 952 ± 0, 009). In γ –Fe2O3
beträgt die Besetzung der Position 12d (0, 94 ± 0, 01), der Position 4b (0, 41 ± 0, 01) und der
Position 8c (0, 97 ± 0, 01), wie in den Tabellen 5.6 und 5.2 aufgeführt.
Tabelle 5.7.: Phasenzusammensetzung und Realstrukturmerkmale der α–Fe2O3-Probe für die
in-situ Röntgenbeugungsexperimente
Probe Phasen/Raumgruppe
α–Fe2O3 α–Fe2O3 Phasenanteil [Gew.%] 100 ± 0
R3̄c Gitterparameter a [Å] 5, 0311 ± 0, 0003
Gitterparameter c [Å] 13, 7404 ± 0, 0001
Kristallitgröße [nm] 112 ± 25
Mikrodehnung [%] 0, 15 ± 0, 04
Besetzung (12c, Fe) [-] 0, 969 ± 0, 006
Eine noch höhere Dichte durch Fe3+-Ionen besetzter, oktaedrischer durch Sauerstoff koordinier-
te Plätze in der Kristallstruktur zeigt α–Fe2O3. Mit einer Besetzung von theoretisch 2/3 aller
möglichen Sauerstoffoktaeder (Wyckoff-Position 12c) sinkt der Gitterparameter auf akubisch =
√
2aR3̄c = (7, 1150 ± 0, 0004)Å (Siehe Tabelle 5.7). Die untersuchte Probe zeigt eine Besetzung
von (0, 969 ± 0, 006) dieser Positionen in α–Fe2O3 durch Fe-Kationen.
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5.2. Änderungen der Kristallstruktur und Phasenzusammensetzung
während der elektrochemischen Lithiierung
5.2.1. Elektrodenmaterial NiO
Die Untersuchungen an der NiO-Elektrode erfolgte in einer modifizierten Knopfzelle vom Typ
2025 an der MSPD Beamline am ALBA Synchrotronspeicherring. Der Verlauf der Spannung
unter galvanostatischen Bedingungen der mit einer CRate = 0, 2 1/h zyklierten Zelle ist in Ab-
bildung 5.1 dargestellt. Für diese Probe ist nur ein Spannungsplateau bei E = 0, 6 V erkennbar.
Die übertragene Ladungsträgermenge vor Erreichen der unteren Entladeschlussspannung bei
E = 0, 2 V beträgt XLi = 1, 806 Mol. Die theoretisch für die komplette Reduktion von NiO
erforderliche Menge an Ladungsträgern XLi = 2 Mol wird in dieser Probe nicht erreicht.




















Abbildung 5.1.: Verlauf der Spannung für die Reduktion von NiO während der in situ Röntgen-
beugungsuntersuchung mit einer CRate = 0, 2 1/h.
Die Entwicklung der Phasenzusammensetzung der NiO-Elektrode ist in Abbildung 5.2 darge-
stellt. Die Reduktion von NiO findet direkt nach der Konversionsreaktion
NiO + 2 Li −−→ 2 Ni + Li2O (5.2.1)
statt. Bei der Veränderung der Phasenanteile ist auffällig, dass die NiO-Phase nicht sofort mit
Beginn der Reaktion zersetzt wird, sondern diese ist verzögert und es kommt erst ab (XLi = 0, 8
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Abbildung 5.2.: Entwicklung der Phasenzusammensetzung der NiO-Elektrode während der elek-
trochemischen Reduktion.
Mol) zu einer messbaren Veränderung der Phasenanteile. Mit dem Erreichen der Entladeschluss-
spannung verbleiben (14, 3 ± 2, 1) Gew.% nicht reduzierter NiO-Phase in der Elektrode. Grund
für diese nicht reduzierten Bestandteile der Elektrode können inhomogen ablaufende Reaktionen
sein, bei denen elektrisch und chemisch isolierte Partikel durch den Röntgenstrahl detektiert wer-
den. Unterstützt wird dieses Verhalten auch durch die verwendeten Stromkollektoren, bei denen
sich mittig ein Loch befindet und damit lokal die elektrische Leitfähigkeit herabgesetzt ist. Ein-
zelne große Partikel, bei welchen die Reaktionszeit nicht ausreicht, um den kompletten Partikel
reagieren zu lassen, sind ebenfalls als Ursache möglich. Grundsätzlich stimmt aber der umge-
setzte Anteil von NiO mit 85, 7 ± 2, 1 Gew.% mit dem Erreichen von 90, 3% der theoretischen
Kapazität überein.
Die in Abbildung 5.3 dargestellten Verläufe des Gitterparameters a und der Besetzung der
Wyckoff-Position 4a mit Ni-Kationen zeigt eine fallende Tendenz für beide Merkmale der Kris-
tallstruktur. Bis ca. XLi = 0, 8 Mol setzt diese fallende Tendenz langsamer, mit fortschreiten-
der Reaktion beschleunigt ein. Bis zum Erreichen der Entladeschlussspannung werden insgesamt
≈ 10% der Ni-Kationen durch Li+-Ionen substituiert. Aufgrund der stark unterschiedlichen ato-
maren Streufaktoren von Ni2+- und Li-Ionen sowie der Besetzung der gleichen Wyckoff-Position
4a [45] in der Berechnung des Strukturmodells kann für die Reduktion von NiO von einer lithi-
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Abbildung 5.3.: Entwicklung des Gitterparameters (a) und (b) Besetzung der Wyckoff-Position
4a mit Ni in NiO während der elektrochemischen Reduktion.
ierten NiO-Phase ausgegangen werden, welche sich mit (Ni1–xLix)O beschreiben lässt.
Aufgrund der hohen Symmetrie der Raumgruppe von NiO (Fm3̄m) und dem Fehlen einer zusätz-
lichen Zwischenphase werden für die Rietveld-Verfeinerung weniger freie Parameter benötigt,
als bei anderen Proben. Dadurch konnte in der NiO-Elektrode nicht nur der allgemeine isotrope
Temperaturfaktor angepasst, sondern individuelle isotrope Temperaturfaktoren für die Atompo-
sitionen von jeweils Ni2+- und O2– -Ionen separat betrachtet werden. Unter der Annahme einer
gleichbleibenden Temperatur während des Experiments können die Änderungen der Tempera-
turschwingungen der Atome als statische Debye-Waller-Faktoren interpretiert werden, welche
auf direkt benachbarte Punktdefekte zurückzuführen sind [161].
Die Entwicklung beider Temperaturfaktoren während der Reaktion mit Li ist in Abbildung
5.4 dargestellt. In der untersuchten NiO-Probe bleiben die individuellen isotropen Temperatur-
schwingungen für Ni2+-Ionen konstant, wogegen die Schwingungsamplitute der O2– -Ionen von
Biso,O = (0, 65 ± 0, 11) Å2 auf Biso,O = (0, 99 ± 0, 29) Å2 ansteigt. Diese Entwicklung weist
darauf hin, dass vor allem auf den Positionen der direkt zu O2– -Ionen benachbarte Ni2+-Ionen
auf der Wyckoff-Position 4a während der Reaktion mit Lithium leicht aus ihren Positionen ver-
schoben werden. Methodisch bedingt, können diese Verschiebungen jedoch nicht in die Bildung
von Leerstellen oder der Substitution von Ni2+-Ionen durch Li+-Ionen unterschieden werden.
Da die Ionenradien von oktaedrisch koordinierten Ni2+-Ionen (0,69 Å) kleiner ist, als der Io-
nenradius von oktaedrisch koordinierten Li+-Ionen sollte der Gitterparameter bei der direkten
67
KAPITEL 5. MERKMALE DER KRISTALLSTRUKTUR UND
PHASENZUSAMMENSETZUNG VOR UND WÄHREND DER
ELEKTROCHEMISCHEN LITHIIERUNG







1,4  Wyckoff Position 4a - Ni






















Abbildung 5.4.: Entwicklung der individuellen isotropen Temperaturschwingungen Biso für Ni
und O in NiO während der elektrochemischen Reduktion durch. Während die
mittlere quadratische Auslenkung der Ni-Kationen nahezu konstant bleibt, ist
eine Zunahme der statistischen Auslenkung der O-Anionen aus ihrer Position
zu verzeichnen.
Substitution ansteigen. Der festgestellte sinkende Gitterparameter während der Reaktion steht
dem in Widerspruch. Das liefert den Hinweis auf die Bildung von Leerstellen und eine mögliche
Disproportionsreaktion im Kationenuntergitter von (Li, Ni)O2. Eine Zunahme von Defekten im
Untergitter der O2– -Ionen auf der Wyckoff-Position 4b findet aufgrund der konstanten Tempe-
raturschwingungen Biso,Ni der Ni2+-Ionen hingegen nicht statt.
Die Zyklovoltammogramme der NiO-Elektrode sind in Abbildung 5.5 dargestellt. Der charak-
teristische Peak der Reduktion liegt bei E = 0, 43 V. Damit liegt die Spannung der Reduktion
in der Nähe des bei einem Potential von E = 0, 34 V beobachteten Redoxpaares Ni2+/Ni0
[162]. Gegenüber des in den galvanostatischen Experimenten beobachteten Spannungsplateaus
bei E = 0, 6 V zeigt sich durch den höheren Spannungsvorschub eine Verschiebung zu niedrigeren
Potentialen. Der ausgeprägte Peak bei E = 0, 43 V ohne Nebenpeaks liefert auch den Hinweis
auf eine direkte Reduktion nach Gleichung 5.2.1, ohne die Bildung niedrigerer Oxidationsstufen
von Ni und anderen Phasen. Das bestätigt die aus der Phasenanalyse gewonnen Ergebnisse. Die
in Abbildung 5.5b dargestellten Reduktionspeaks für höhere Zyklenanzahlen zeigen ein anderes
Verhalten. Zum einen verschiebt sich die gemessene Spannung zu deutlich höheren Werten E > 1
V, und andererseits sind Seitenpeaks erkennbar. Die ab dem 2. Zyklus ablaufenden Reaktionen
können sich deshalb von der Reduktion des NiO-Ausgangsmaterials unterscheiden.
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Abbildung 5.5.: Zyklovoltammogramme an einer NiO-Elektrode mit einem Spannungsvorschub
von 0, 1 mV/s in den ersten 30 Zyklen (a) und den ersten drei Zyklen (b).
5.2.2. Elektrodenmaterial CuO
Die Untersuchungen an der CuO-Elektrode erfolgte ebenfalls in einer modifizierten Knopfzelle
vom Typ 2025 an der MSPD Beamline am ALBA Synchrotronspeicherring. Wie in Abbildung
5.6a ersichtlich, wurden wesentlich weniger als die zu erwartenden XLi ≈ 2 Mol übertragen,
obwohl der Verlauf der Zellspannung keine Unstetigkeiten oder Sprünge zeigt, wie es für einen
technischen Defekt der Knopfzelle typisch ist. Da bis zum Erreichen der Entladeschlussspannung
bei E = 0, 2 V keine Bildung einer neuen Phase zu beobachtet ist, werden die wichtigsten Er-
gebnisse zur Reaktion von CuO mit Li von ex situ Untersuchungen aus verschiedenen Arbeiten
zu Cu- und (Cu,Fe)-Oxiden zusammengefasst [87, 91]. Die Ursache des zu geringen Ladungsträ-
geraustausches und der zu niedrigen Spannung für die in situ Röntgenbeugungsuntersuchungen
konnte nicht abschließend festgestellt werden.
Der in Abbildung 5.6b ersichtliche Verlauf der Spannung E der ex situ Untersuchungen zeigt
ein langgestrecktes Plateau bei E = 1, 1 V, welches langsam und kontinuierlich bis zur Entla-
deschlussspannung bei E = 0, 2 V abfällt. Insgesamt werden XLi ≈ 2, 38 Mol übertragen und
übertreffen damit die theoretische Kapazität von XLi ≈ 2 Mol für die Reduktion von CuO.
Für die Reduktion konnte durch ex situ röntgenographische Untersuchungen die Bildung eines
Zwischenprodukts Cu2O, in welcher Cu im Oxidationszustand „+1“ bei einer stöchiometrischen
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Abbildung 5.6.: Verlauf der Spannung für die Reduktion von CuO während der in situ (a) und
ex situ (b) Röntgenbeugungsuntersuchung mit CRate = 0, 2 1/h.
Verbindung vorliegt, festgestellt werden, ohne dass sich eine ternäre Cu–Li–O-Verbindung bil-
det. Die ex situ Untersuchungen erfolgten an einem Partikelgemenge verschiedener Fe-Oxide und
CuO [87]. Da aufgrund des höheren Redoxpotentials von CuO im Vergleich zu Fe-Oxiden zu-
nächst ausschließlich CuO reduziert wird, konnte eine gegenseitige Beeinflussung des Reaktions-
verlaufes durch die beigemischten Fe-Oxide ausgeschlossen werden. Die neu entstandene Phase
Cu2O kristallisiert mit einer Kristallitgröße 5 − 10 nm. Deren Kristallite sind damit deutlich
kleiner, als das CuO Ausgangsmaterial mit einer Kristallitgröße von D ≈ 100 nm. Die Redukti-
onssequenz von CuO zu Cu2O wurde bereits in verschiedenen Arbeiten über phasenreines CuO
berichtet und konnte auch beim Einsatz im Phasengemenge mit Fe-Oxiden bestätigt werden
[73, 74]. Nach der Bildung von Cu2O wird das entstandene Oxid bei einer Spannung oberhalb
von E = 1, 0 V weiter reduziert. Es bilden sich metallische Cu-Partikel in einer Li2O-Matrix.
Die entstandenen Cu-Kristallite sind D ≈ 5 nm groß [87]. Diese Reduktionssequenz wurde an
in situ Röntgenbeugungsdaten mit einem Diffraktometer mit Bragg-Brentano-Geometrie
bestätigt [91].
Die für die CuO-Elektrode aufgezeichneten Zyklovoltammogramme sind in Abbildung 5.7 dar-
gestellt. In der Abbildung 5.7a können für den ersten Zyklus zwei Peaks bei E = 1, 02 V und
bei E = 0, 69 V detektiert werden, welche in der mehrstufig ablaufenden Reaktion den Redox-
paaren Cu2+/Cu1+ und Cu1+/Cu0 zuzuordnen sind. Andere Untersuchungen zeigen diese Peaks
bei E = 1, 04 V und E = 0, 74 V[163]. Für die CuO-Elektrode sind bei einem Spannungsvor-
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Abbildung 5.7.: Zyklovoltammogramme an einer CuO-Elektrode mit einem Spannungsvorschub
von 0, 1 mV/s in den ersten drei Zyklen (a) und den ersten 30 Zyklen (b).
schub von 0, 1 mV/s beide Reaktionsschritte im Zyklovoltammogramm des ersten Zyklus gut zu
separieren. Die kleinere Kristallitgröße der zunächst bei der Reduktion gebildeten Cu2O-Phase
mit einer Kristallitgröße 5 − 10 nm unterstützt die Diffusion von Li- und Cu-Kationen während
der Phasenumwandlung.
5.2.3. Elektrodenmaterial CoO/Co3O4
Die Untersuchungen am Phasengemisch CoO und Co3O4 erfolgten an der Beamline Petra III
(P2.01 Powder Diffraction and Total Scattering) in einer modifizierten Swagelok-Zelle [145, 146,
164]. Durch die Zusammensetzung des Aktivmaterials aus zwei verschiedenen Co-Oxiden kann
der Einfluss von unterschiedlichen Oxidationszuständen mit Co2+ in CoO, als auch arithmetisch
gemittelt Co2,66+ in Co3O4, untersucht werden. Zudem erlaubt es den möglichen Einfluss der
Kristallstruktur mit voll (CoO) bzw. mit nur zur Hälfte besetzten oktaedrisch durch O2– -Ionen
koordinierten Plätzen für Co-Kationen (in Co3O4) unter identischen elektrochemischen Bedin-
gungen zu analysieren.
In Abbildung 5.8 ist der Verlauf der Spannung bei der Reduktion des Phasengemisches CoO/Co3O4
während der in situ Untersuchung am Synchrotron dargestellt. Die Zusammensetzung des Aus-
gangspulvers für diese Elektrode wurde röntgenographisch mit 21 ± 1 Gew.% CoO und 79 ± 2
Gew.% für Co3O4 ermittelt (vergleiche Tabelle 5.1). Im Verlauf der Spannung unter galvano-
statischen Bedingungen ist ersichtlich, dass sich während der elektrochemischen Reduktion zwei
Spannungsplateaus herausbilden. Das erste längere Plateau befindet sich bei E ≈ 0, 95 V, an
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Abbildung 5.8.: Verlauf der Spannung für die Reduktion der CoO/Co3O4-Probe während der in
situ Röntgenbeugungsuntersuchung mit CRate = 2/3 1/h.
welches sich ein kürzeres bei E ≈ 0, 6 V anschließt. Die Gesamtmenge der zu übertragenen
Ladungsträger berechnet sich aus den Teilreaktionen
0,55 CoO + 1,1 Li −−→ 0,55 Co + 0,55 Li2O (5.2.2)
und
0,45 Co3O4 + 3,6 Li −−→ 1,35 Co + 1,8 Li2O (5.2.3)
mit 4, 7 Mol Li+-Ionen. Diese Gesamtzahl übertragener Li+-Ionen wird in der Messung über-
troffen, was hauptsächlich mit der Neuausbildung der SEI und Nebenreaktionen in Verbindung
gebracht wird (siehe Abschnitt 3.6). Insgesamt werden 5, 7 Mol Li+-Ionen übertragen.
Die Zusammensetzung des Aktivmaterials der Co-Oxide, der gebildeten Zwischenphase des
(Li,Co)-Oxides und der nanokristallinen Reaktionsprodukte während der Reaktion mit Li ist
in Abbildung 5.9 dargestellt. Der Anfang der Reaktion ist von einer starken Abnahme des An-
teils des Co3O4-Spinells gekennzeichnet, während sich in gleichem Maße eine zusätzliche Phase
bildet. Die (Li, Co)16c[Co2]16dO4-Phase bildet sich sofort nach einsetzender Reaktion mit Li+-
Ionen und erreicht einen maximalen Anteil bei XLi ≈ 1 Mol (siehe Abbildung 5.10. Die neue
Phase bildet sich mit Kristalliten von D = (23 ± 3)Å und ist damit einer geringeren Größe als
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Abbildung 5.9.: Entwicklung der Phasenzusammensetzung der CoO/Co3O4-Elektrode während
der elektrochemischen Reaktion.
die Ausgangsoxide, was auf eine Fraktionierung der Ausgangspartikel hinweist. Mit fortschrei-
tender Reaktion sinkt der Anteil der Co3O4 und (Li, Co)16c[Co2]16dO4-Phasen, wohingegen der
Anteil von CoO konstant bleibt. Bei XLi ≈ 4, 4 Mol ist nur noch kristallines CoO im Aktivma-
terial vorhanden, welches ab diesem Punkt ebenfalls aktiv an der elektrochemischen Reduktion
teilnimmt und bis zum Erreichen der Entladeschlussspannung bei E = 0, 2 V auf einen Anteil
von 2, 6 ± 4, 0 Gew.% absinkt. Die Reaktion ist durch diese weiter vorhandenen Anteile von
unreduziertem CoO unvollständig abgelaufen. Ursachen könnten eine zu hohe Entladerate der
elektrochemischen Zelle oder elektrisch bzw. chemisch isolierte Partikel des Aktivmaterials sein.
Der Verlauf der Gitterparameter a der Co3O4-, CoO- und (Li, Co)16c[Co2]16dO4-Phasen während
der Lithiierung ist in Abbildung 5.11 dargestellt.
Wie in Abbildung 5.11a ersichtlich ist, steigen die Gitterparameter der Ausgangsoxide mit be-
ginnender Lithiierung an. Besonders ausgeprägt ist dieses Verhalten für Co3O4. Nach einer Sät-
tigung des Anstieges kommt es zu einem starken Abfall der Gitterparameter. Dieses Verhalten
kann ebenfalls für (Li, Co)16c[Co2]16dO4 beobachtet werden. Der Gitterparameter dieser Phase
ist größer, als im Ausgangsspinell Co3O4. Dafür sind mehrere Ursachen auszumachen: Der zu-
sätzliche Einbau von Li+-Ionen, die geringere durchschnittliche Oxidationszahl der Co-Kationen,
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Abbildung 5.10.: In der Kristallstruktur von (Li, Co)16c[Co2]16dO4 mit der Raumgruppe Fd3̄m
sind Wyckoff-Positionen 32e mit O (rot), 16d mit Co (blau) und 16c je hälf-
tig mit Co (blau) und Li (grün) besetzt. In der gezeigten Abbildung beträgt
die Atomposition [x, x, x] der O-Anionen x = 0, 258. Die in der Bezeichnung
(Li, Co)16c[Co2]16dO4 tief gestellte Zeichen nach Klammern bezeichnen eine
Wyckoff-Position, wogegen Zahlen direkt nach dem Element eine stöchiometri-
sche Nomenklatur sind.
welche zu einer Vergrößerung der durchschnittlichen Ionenradien führt, sowie die Umordnung
der Besetzung auf vorwiegend oktaedrisch durch Sauerstoffanionen koordinierte Positionen füh-
ren zu einer Vergrößerung des Gitterparameters auf a ≈ 8, 33Å. Der Gitterparameter dieser
lithiierten Zwischenphase (Li, Co)16c[Co2]16dO4 ist in ähnlicher chemischer Zusammensetzung
bei Li1,92Co3O4 mit a = 8, 309 Å angegeben, wobei der Li-Gehalt aus der Anzahl übertrage-
ner Ladungsträger bestimmt über den benötigten Strom bestimmt wurde [43, 158]. Der Einbau
von XLi > 1 in die Struktur der aus Co3O4 gebildeten Phase wird durch die zusätzliche Be-
setzung der Li+-Ionen neben der Wyckoff-Position 16c auf der Wyckoff-Position 8a ermöglicht
[43]. Für die neu gebildete Phase (Li, Co)16c[Co2]16dO4 ist die Änderung des Gitterparameters
mit ∆a ≈ −0, 03 Å während der Reaktion im Vergleich zu Co3O4 und CoO besonders stark
ausgeprägt. Die Änderung der Gitterparameter während der Reaktion lässt sich mit Hilfe der
röntgenographisch ermittelten Besetzung der Atomposition der Co-Kationen in der Kristall-
struktur durch den Ausbau von Co-Kationen erklären. Dieser Zusammenhang ist in Abbildung
5.12 dargestellt.
So lässt sich sofort ab Beginn der Reaktion für Co3O4 erkennen, dass sich die Besetzung mit
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Abbildung 5.11.: Verlauf der Gitterparameter a während der Lithiierung von Co3O4, CoO (a)
und (Li, Co)16c[Co2]16dO4 (b).
Co-Kationen sowohl von den Wyckoff-Positionen 8a, als auch 16d ändert. Die chemische Zu-
sammensetzung der beiden anderen Phasen CoO und (Li, Co)16c[Co2]16dO4 bleibt zu diesem
Punkt der Lithiierung des Co3O4/CoO-Phasengemenges konstant. Der Beginn der Reduktion
der Co3O4-Phase lässt sich durch die höhere durchschnittliche Oxidationszahl mit Co2,66+ gegen-
über Co2,33+ in (Li, Co)16c[Co2]16dO4 und Co2+ in CoO erklären. Für die Reaktion von Co3O4
werden somit zwei konkurrierende Reaktionspfade beobachtet:
• In Co3O4 findet eine Interkalationsreaktion von Li+-Ionen auf Leerstellen in den Metall-
untergittern auf den Wyckoff-Positionen 8a und 16d statt. Danach kommt es zu einer
Substitutionsreaktion, bei welcher Co-Kationen aus der Kristallstruktur von Co3O4 aus-
gebaut und weitgehend durch Li+-Ionen ersetzt werden.
• Der zweite Reaktionspfad ist mit der Phasenneubildung von (Li, Co)16c[Co2]16dO4 sowie
die Substitution von Co-Kationen durch Li+-Ionen in der Kristallstruktur von LixCo3–xO4
verbunden.
Die röntgenographisch ermittelte Besetzung mit Co-Kationen der oktaedrisch koordinierten
Wyckoff-Positionen 16c und 16d in (Li, Co)16c[Co2]16dO4 beträgt bei der Phasenbildung (48±5)%
bzw. (94 ± 13)%. Diese Werte zu Beginn der Bildung dieser Phase entsprechen den Beobach-
tungen von Thackeray et al. [43]. Dieses Niveau der Besetzung behält die Phase auch ohne
große Änderungen im Gitterparameter bis XLi ≈ 3 Mol bei. Darauf folgt ein besonders starker
Abfall des Gitterparameters a für (Li, Co)16c[Co2]16dO4. Ab dann, zeitgleich mit dem Beginn
der Lithiierung, beginnt eine Verarmung der Kristallstruktur an Co-Kationen, die sich über
die Abnahme der Besetzung der oktaedrisch koordinierten Wyckoff-Positionen 16c und 16d äu-
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Abbildung 5.12.: Besetzung der Wyckoff-Positionen 8a, 16d in (Co3O4) und 4a (CoO) (a) sowie
16c und 16d ((Li, Co)16c[Co2]16dO4) (b) für die verschiedenen Co-Oxide mit Co-
Kationen. Während der Redoxreaktion sinkt die Besetzung durch Co-Kationen
für alle Phasen.
ßert. Für die beiden Wyckoff-Positionen 16c und 16d erfolgt die Abnahme der Besetzung der
Co-Kationen mit unterschiedlichen Raten. Der Ausbau ist für die nahezu voll besetzte Wyckoff-
Positionen 16d stärker, als bei der nur rund zur Hälfte besetzten Position 16c. Damit werden die
unterschiedlichen Besetzungsdichten der Wyckoff-Positionen verringert. Die nun dominierende
Lithiierungsmechanismus von (Li, Co)16c[Co2]16dO4 ist eine Substitutionsreaktion von Co- und
Li-Kationen bzw. der Bildung von Leerstellen auf den Kationenuntergitterplätzen, bevor die
Phase ihre strukturelle Integrität verliert und nach der Konversionsreaktion unter der Bildung
von Li2O und Co zersetzt wird.
Die ausschließlich mit zweiwertigen Co2+-Ionen besetzte CoO-Phase nimmt durch das geringere
elektrochemische Potential mit einer geringeren Oxidationszahl der Co-Kationen als letztes an
der elektrochemischen Reaktion teil. Ab insgesamt XLi ≈ 4, 5 Mol sinkt auch in dieser Phase
der Gitterparameter gleichzeitig mit der Verarmung der Struktur an Co-Kationen und einer
Abnahme der Besetzung auf Position 4a.
Grundsätzlich können somit Änderungen des Gitterparameters der Phasen mit der Änderung
der Besetzung mit Co-Kationen in der Struktur in Verbindung gebracht werden. Zudem erfolgt
die Reihenfolge der Reduktion der Phasen unter gleichen elektrochemischen Bedingungen nach
der durchschnittlichen Oxidationszahl in der Reihenfolge Co3O4 vor (Li, Co)16c[Co2]16dO4 und
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Atomposition der O2--Ionen [x,x,x]
 Wyckoff Position 16d
 Wyckoff Position 16c
 Wyckoff Position 8a
(b)
Abbildung 5.13.: (a) Experimentell bestimmte Positionen der Sauerstoffanionen x für Co3O4
und (Li, Co)16c[Co2]16dO4 während der Substitutionsreaktion von Co- mit Li-
Kationen. (b) Berechnete Volumina der Tetraeder- (8a) und Oktaederlücken
(16c, 16d) für (Li, Co)16c[Co2]16dO4 mit einem Gitterparameter a = 8, 34 Å
nach Sickafus et al. [28].
Als weiteres Merkmal der Kristallstruktur, welches sich durch die Reaktion mit Li+-Ionen verän-
dert, ist die Atomposition der Sauerstoffionen [x, x, x] in der Struktur der untersuchten Spinelle.
Wichtigstes Kriterium für die Auslenkung der Sauerstoffatome aus der kubisch dichtesten Pa-
ckung mit x = 0, 25 sind die Ionenradien der beteiligten Ionen [28]. Während der Co3O4-Spinell
in der Ausgangsstruktur die tetraedrisch koordinierte Wyckoff-Position 8a mit Co2+-Ionen be-
setzt, ist diese Position in der (Li, Co)16c[Co2]16dO4-Phase unbesetzt. Als Folge kann sich das
Volumen der Tetraederlücken für (Li, Co)16c[Co2]16dO4 verringern und damit die Verschiebung
der O2– -Ionen von x = 0, 2631 ± 0, 004 auf x = 0, 258 ± 0, 007 (vergleiche Abbildung 5.13).
Mit fortschreitender Lithiierung bleibt diese Verschiebung der Atomposition der Co2+-Ionen
für (Li, Co)16c[Co2]16dO4 nahezu konstant, da diese Phase bis XLi ≈ 3 Mol elektrochemisch
nicht reduziert wird. Im Gegensatz dazu werden in Co3O4 kontinuierlich Co-Kationen aus der
Wyckoff-Position 8a ausgebaut (siehe Abbildung 5.12) und durch Li+-Ionen ersetzt oder ver-
bleiben als Leerstellen in der Struktur. Als Folge sinkt auch die Verschiebung der O2– -Ionen
aus ihrer Ideallage, bis sie bei XLi ≈ 3 Mol ihr Minimum mit x = 0, 258 ± 0, 003 erreichen. Ab
diesem Reaktionsfortschritt steigt die Verschiebung x für beide Spinell-Phasen wieder an. Da
aber keine Erhöhung der Besetzung mit Co-Kationen in den Strukturen festzustellen ist (siehe
Abbildung 5.12), kann von einer zunehmenden Besetzung der Wyckoff-Position 8a mit dem nur
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gering zum röntgenographischen Formfaktor beitragenden Li ausgegangen werden. Als Beginn
dieser Besetzung der tetraedrischen Positionen in der Kristallstruktur mit Li+-Ionen eignet sich
die Wyckoff-Position 8a besonders, da diese für x > 0, 25 ein größeres Volumen besitzt, als die
ebenfalls tetraedrisch koordinierten Wyckoff-Positionen 8b und 48f . Das Besetzung dieser Po-
sitionen mit Li+-Ionen in Co3O4 setzt mindestens eine lokale Leerstellenkonzentration in der
nächsten Umgebung voraus (z.B. auf den Positionen 16c und 16d), um ausreichend Abstand zu
benachbarten Kationen zu besitzen.
Die in Abbildung 5.14 dargestellten Ergebnisse zur Zyklovoltammetrie der Co3O4-Elektrode
können nur bedingt mit den in Abbildung 5.8 gezeigten in situ Untersuchungen unter gal-
vanostatischen Bedingungen verglichen werden, da die in situ Untersuchungen an gemischten
Co-Oxiden (CoO und Co3O4) durchgeführt wurden. Nur das erste Spannungsplateau der galva-
nostatischen Untersuchungen bei E = 0, 95 V ist mit der Reduktion von Co3O4 verknüpft. Bei
den zyklovoltammetrischen Untersuchungen wird im ersten Zyklus eine Reduktion bei E = 0, 85
V mit dem Redoxpaar Co2+/3+/Co0 beobachtet, was andere Untersuchungen an Co3O4 eben-
falls bestätigen (E = 0, 85 V und E = 0, 78 V)[165, 166, 167]. Zudem kann bei E = 1, 10 V
eine Erhöhung des Stroms detektiert werden (siehe Abbildung 5.14b), welche jedoch noch nicht
als ausgeprägter Peak in Erscheinung tritt. Die Verschiebung der kathodischen Peaks in den
darauf folgenden Zyklen zu höheren Potentialen, welche in den darauf folgenden Zyklen auf die-
sem Niveau konstant bleiben. Dies wird mit der irreversiblen Zersetzung von Co3O4 im ersten
Zyklus und der reversiblen Phasenbildung von nanokristallinem CoO in den weiteren Zyklen in
Verbindung gebracht [167].
Das nur geringfügige Auftreten des vorgelagerten Peaks bei E = 1, 10 V, welcher dem Redox-
paar Co3+/Co2+ bei der Bildung der vollständig besetzten Zwischenphase (Li, Co)16c[Co2]16dO4
zuzuordnen ist, zeigt einen durch die Diffusionsgeschwindigkeit bestimmten, unvollständig ablau-
fenden Reaktionsschritt. Untersuchungen zum Einfluss der Kristallit- und Porengröße in Co3O4-
Elektroden zeigen jedoch das Auftreten dieses vorgelagerten Peaks für Ausgangsmaterial mit
einer kleinen Kristalliten (D ≈ 100 nm) und großen Poren (D = (40 − 82) nm) bei E = 1, 07
V[168]. Darauf basierend kann ein Modell des durch die Diffusionsgeschwindigkeit bestimmten
Auftretens des Redoxpaares Co3+/Co2+ entwickelt werden. Als Konsequenz muss auch für die
Bildung der Zwischenphase (Li, Co)16c[Co2]16dO4 von unbesetzten Leerstellen im Kationenun-
tergitter auf der Wyckoff-Position 16c ausgegangen werden, solange Kristallitgröße, Diffusions-
geschwindigkeit der Li- und Co-Kationen und die durch die CRate oder den Spannungsvorschub
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Abbildung 5.14.: Zyklovoltammogramme an einer Co3O4-Elektrode mit einem Spannungsvor-
schub von 0, 1 mV/s für die ersten 30 Zyklen (a) sowie die ersten drei Zyklen
(b).
vorgegebene Reaktionsgeschwindigkeit in den Untersuchungen zur zyklischen Voltametrie nicht
aufeinander abgestimmt sind.
Die Untersuchung kinetischer Aspekte der Phasenumwandlung von Co3O4 erfolgte mittels ex
situ Röntgenbeugungsuntersuchungen [169]. Dafür wurde phasenrein mittels self combustion-
Synthese und anschließender Wärmebehandlung (600 ◦C) für 2 h synthetisiertes Co3O4 verwen-
det. Die Röntgenbeugungsuntersuchung erfolgte dann an einem Diffraktometer mit Co-Strahlung
unter Verwendung eines luftdicht verschlossenen Probenträgers an der zyklierten und dann aus-
gebauten Elektrode. Zur Untersuchung des Einflusses der Reaktionskinetik auf die Phasenbil-
dung wurde die Entladerate (CRate = 30 1/h, 100 1/h und 300 1/h) variiert.
Die elektrochemischen Daten der Versuche sind in Abbildung 5.15a dargestellt. Deutlich sichtbar
ist die Verschiebung der Spannung mit sinkender Entladegeschwindigkeit zu höheren Potentia-
len. Die Verschiebung zu höheren Spannungen ist mit Phasenumwandlungen unter Bedingungen
verbunden, welche näher am thermodynamischen Gleichgewicht liegen, als bei höheren Entlade-
geschwindigkeiten. Zudem ist der bei CRate = 30 1/h sichtbaren breite Peaks zwischen XLi = 0, 2
V bis XLi = 0, 75 V für die Probe mit langsameren Entladegeschwindigkeiten von CRate = 100
1/h und CRate = 300 1/h nicht mehr erkennbar.
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Abbildung 5.15.: Verlauf der Spannung (a) bei der Reduktion von Co3O4 mit unterschiedli-
chen Reaktionsgeschwindigkeiten CRate unter galvanostatischen Bedingungen
bis XLi ≈ 3 Mol. Die dargestellten Phasenanteile (b) bei XLi = 3 Mol in
Abhängigkeit von der Reaktionszeit bei unterschiedlichen Entladegeschwindig-
keiten unter galvanostatischen Bedingungen beziehen sich auf die aus Co3O4
umgewandelten Phasen ohne die nanokristallinen Reaktionsprodukte wie Li2O
und Co.
Durch den Aufbau und die Präparation bedingt, ist die Verwendung eines internen Standards
für diese Untersuchungen nicht möglich, so dass die Auswertung der Phasenanteile lediglich Ver-
hältnisse umgewandelter Phasenanteile aus Co3O4 ohne Berücksichtigung nanokristalliner Re-
aktionsprodukte berücksichtig. Die röntgenographischen Untersuchungen erfolgten bei XLi = 3
Mol welche mit den vorgegebenen Entladeraten erreicht wurden. Die neben Co3O4 festgestellten
kristallinen Phasen sind zum einen der lithiierte Spinell (Li, Co)16c[Co2]16dO4 sowie (Li, Co)O2
mit einer NaCl-Struktur. Wie in Abbildung 5.15b ersichtlich, werden bei höheren Reaktionsge-
schwindigkeiten vor allem der lithiierte Spinell (Li, Co)16c[Co2]16dO4 und (Li, Co)O2 beobachtet,
wogegen bei geringen Reaktionsgeschwindigkeiten der Anteil von (Li, Co)O2 dominiert. Daraus
lässt sich ableiten, dass bei noch höheren Geschwindigkeiten, wie sie in den in-situ Untersuchun-
gen mit CRate = 2/3 1/h verwendet wurden, vorrangig (Li, Co)16c[Co2]16dO4 aus Co3O4 gebildet
wird, wogegen die Bildung von (Li, Co)O2 zu vernachlässigen ist. Die mittels unterschiedlicher
Reaktionsgeschwindigkeiten eingestellten Zustände zeigen daher einen starken Einfluss der Re-
aktionskinetik auf die sich bildenden Phasen, insbesondere bei der Lithiierung von Co3O4. Diese
Reaktionen können neben der Konversionsreaktion in Abhängigkeit von der Reaktionsgeschwin-
digkeit in
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• Umwandlung des Spinells Co3O4 in (Li, Co)O2 mit NaCl-Struktur bei langsam ablaufenden
Reaktionen
• Interkalationsreaktion von Co3O4 zu einem lithiierten Spinell (Li, Co)16c[Co2]16dO4 und
unterschiedlicher Besetzung der Wyckoff-Positionen 16c und 16d bei schnelleren Reakti-
onsgeschwindigkeiten
unterschieden werden.
5.2.4. Elektrodenmaterial α –Fe2O3
Die Untersuchungen an der α–Fe2O3-Elektrode erfolgten in einer modifizierten Knopfzelle vom
Typ 2025 an der MSPD Beamline am ALBA Synchrotronspeicherring. Die Probe wurde mit
CRate = 0, 6 1/h zykliert. Die Auswertung der röntgenographisch bestimmten Ergebnisse bei
XLi ≈ 0, 68 Mol ist durch eine kurzfristigen Ausfall der Strahlzeit unterbrochen. Der Verlauf
der Spannung während der ersten Reduktionsreaktion ist in Abbildung 5.16 dargestellt. Mit ins-
gesamt 6, 1 Mol übertragener Li+-Ionen während der Entladung wird die theoretische spezifische
Kapazität der vollständigen Reduktion von α–Fe2O3 mit 6 Mol Li+-Ionen geringfügig übertrof-
fen. Der Verlauf des Potentials zeigt zwei Potentialplateaus bei E = 0, 91 V und E = 0, 82 V.
Das erste Plateau erstreckt sich bis ca. XLi ≈ 1 Mol, wogegen das zweite erst ab XLi ≈ 5 Mol
deutlich abfällt.
Die der Reaktion von α–Fe2O3 mit Li zuzuordnende Verlauf der röntgenographisch ermittelten
Phasenanteile ist in Abbildung 5.17 dargestellt. Das einphasige Ausgangsmaterial wandelt in
dieser Probe während der Reaktion mit Li+-Ionen in eine neue Phase α–(Li, Fe)O2 mit der
Raumgruppe Fm3̄m um. Die Phasenbildungsreaktion kann formal mit:
2 α−Fe2O3 + 2 Li −−→ 3 α−(Li2/3, Fe4/3)O2 (5.2.4)
ausgedrückt werden, wobei durch die Substitution von Fe durch Li auf dem Kationenuntergitter
im Folgenden vereinfacht von α–(Lix , Fe1–x)O2 mit x = 1/3 ausgegangen wird. Neben dieser
Phasenneubildung von α–(Lix , Fe1–x)O2 kann aber auch sofort mit Beginn der Lithiierung die
Bildung der nanokristallinen Reaktionsprodukte Li2O und Fe beobachtet werden. Die Phase
α–Fe2O3 hat sich bis XLi ≈ 2 Mol zu (89, 5 ± 0, 5) Gew.% in α–(Lix , Fe1–x)O2 umgewandelt.
Ein kleinerer Anteil der α–Fe2O3-Phase bleibt bis zum Erreichen der Entladeschlussspannung
als kristallines und damit röntgenographisch nachweisbares Material erhalten. Wie in Abbildung
5.17 ersichtlich, wird die neu gebildete α–(Lix , Fe1–x)O2 -Phase ab ca. XLi ≈ 4 Mol verstärkt
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Abbildung 5.16.: Verlauf der Spannung für die Reduktion von α–Fe2O3 während der in situ
Röntgenbeugungsuntersuchung mit CRate = 0, 6 1/h.
zersetzt und bildet die nanokristallinen Reaktionsprodukte im Sinne einer Konversionsreaktion
5.2.5.
3 α−(Li2/3, Fe4/3)O2 + 10 Li −−→ 4 Fe + 6 Li2O (5.2.5)
Mit Erreichen der Entladeschlussspannung sind nicht alle Fe3+-Ionen vollständig reduziert. Rest-
liche Fe-Kationen sind in der Struktur von (6, 1±3, 2) Gew.% α–Fe2O3 und (49, 2±3, 7) Gew.%
α–(Lix , Fe1–x)O2 vorhanden. Damit sind ca. 1/4 aller Fe3+-Ionen nicht reduziert worden, ob-
wohl die theoretische spezifische Kapazität des Ausgangsoxides α–Fe2O3 erreicht wurde. Dieses
Verhalten wurde bereits in den Elektroden basierend auf Co- und Cu-Oxiden festgestellt.
Der Verlauf der Gitterparameter a und c sowie das Elementarzellenvolumen von α–Fe2O3 ist
in Abbildung 5.18 dargestellt. Beide Gitterparameter zeigen zunächst eine steigende Tendenz,
welche sich für den Gitterparameter c ab ca. XLi ≈ 1 Mol umkehrt. Das in Abbildung 5.18b
dargestellte aus den Gitterparametern berechnete Volumen der Elementarzelle von α–Fe2O3
zeigt eine Ausdehnung bis XLi ≈ 1, 5 Mol. Für diese Volumenvergrößerung kann die Interka-
lation von Leerstellen durch Li+-Ionen im Kationenuntergitter in Betracht gezogen werden, da
dieses Untergitter zu Beginn nur mit 0, 969 ± 0, 006 durch Fe-Kationen besetzt ist (siehe Tabelle
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Abbildung 5.17.: Entwicklung der Phasenzusammensetzung der α–Fe2O3-Elektrode während
der elektrochemischen Reduktion.
5.7). Mit fortschreitender Reaktion kommt es dann zu einem Abfall des Elementarzellenvolu-
mens, welches aber nicht mit dem Ausbau oder der Substitution von Fe-Kationen verbunden































































Abbildung 5.18.: Entwicklung der Gitterparameter a und c (a) sowie des Volumens der Ele-
mentarzelle (b) von α–Fe2O3 während der Reaktion mit Li+-Ionen.
ist. In Abbildung 5.19 ist die Besetzung der Wyckoff-Position 12c mit Fe-Kationen für α–Fe2O3
dargestellt. Darin ist die Zunahme der Besetzung von Fe auf über 100% ersichtlich, welches
methodisch durch die Fixierung der Besetzung des Sauerstoffuntergitters auf 100% bedingt ist.
Diese Entwicklung zeigt, dass sich bei dieser Reaktion mit Li+-Ionen vor allem eine Änderung
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in der Besetzung des Sauerstoffuntergitters auf der Wyckoff-Position 18e zugrunde liegt. Dieses
Ergebnis wird ebenfalls in oberflächennahen Bereichen des Phasenüberganges von α–Fe2O3 zu
kubischen γ –Fe2O3 unter reduzierenden Bedingungen beobachtet [170].

























Abbildung 5.19.: Besetzung der Wyckoff Position 12c mit Fe in α–Fe2O3 während der elektro-
chemischen Reduktion.



















































Abbildung 5.20.: Entwicklung des Gitterparameters a (a) und Besetzung der Wyckoff-Position
4a mit Fe (b) in der neu gebildeten Phase α–(Lix , Fe1–x)O2 während der Re-
duktion.
Die sich während der Reduktion neu bildende Phase α–(Lix , Fe1–x)O2 mit einer Kristallitgröße
von (7, 9 ± 0, 5) Å kristallisiert in einer kubischen Struktur. Diese Beobachtung stimmt mit den
Ergebnissen von Larcher et al. überein [171]. Im Gegensatz zur dort angegeben Raumgruppe
Fd3̄m ergibt weder die Anpassung der Besetzungen in den verschiedenen Kationenuntergittern
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(auf den Wyckoff-Positionen 16c und 16d) noch der Atomposition [x, x, x] der O2– -Ionen Hin-
weise auf die Raumgruppe Fd3̄m. Statt dessen, ist eine Anpassung in der Raumgruppe Fm3̄m
erfolgreich, in welcher sich die Li- und Fe-Kationen Lix , Fe1–x statistisch auf die vorhandenen
oktaedrisch koordinierten Plätze (Wyckoff-Position 4a in Fm3̄m) verteilen (siehe Abbildung
5.20). Der für diese Phase ermittelte Gitterparameter zwischen minimal a = (4, 177 ± 0, 001) Å
und maximal a = (4, 191 ± 0, 001) Å weicht aber deutlich vom Gitterparameter von FeO (mit
a = 4, 362 Å) ab, eine bessere Übereinstimmung besteht zu α–(Li, Fe)O2 (vergleiche Tabellen
3.1 und 3.2).
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Abbildung 5.21.: Zyklovoltammogramme an einer α–Fe2O3-Elektrode mit einem Spannungs-
vorschub von 0, 1 mV/s in den ersten 30 Zyklen (a) sowie in den ersten drei
Zyklen (b).
Die in Abbildung 5.20b dargestellte Entwicklung der Besetzung der Wyckoff-Position 4a zeigt
eine höhere Besetzung durch Fe-Kationen, als sie bei einer kompletten Umordnung der Anionen
und Kationen von der trigonalen in die kubische Struktur möglich ist. Bei dieser Umordnung kön-
nen maximal 2/3 aller möglichen Oktaederlücken des Sauerstoffuntergitters durch Fe-Kationen
besetzt werden. Die darüber liegende tatsächliche Besetzung durch Fe-Kationen mit > 70%
gibt somit Hinweis, dass entweder Punktdefekte im Sauerstoffuntergitter vorliegen, oder nicht
alle Sauerstoffionen an der Phasenumwandlung in α–(Lix , Fe1–x)O2 teilnehmen. Aufgrund der
im Vergleich zu anderen neu gebildeten Phasen geringen Kristallitgröße, der Umordnung von
Kationen- und Anionenuntergitter sowie der frühzeitigen Bildung von Reaktionsprodukten bei
der Reduktion (Abbildung 5.17) deutet sich an, dass nicht alle Sauerstoffionen an der Pha-
senneubildung zu α–(Lix , Fe1–x)O2 teilnehmen, sondern durch den großen Korngrenzenanteil
bereits direkt mit Li zu Li2O reagieren, ohne dass eine Konversionsreaktion unter Bildung von
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nanokristallinem Fe einsetzt. Mit fortschreitenden Reaktion werden partiell Fe-Kationen aus der
Kristallstruktur ausgebaut.
Die Zyklovoltammogramme der Elektrode basierend auf α–Fe2O3 ist in der Abbildung 5.21
dargestellt. Während der Reduktion ist ein deutlicher Peak bei E = 0, 63 V erkennbar. Das
elektrochemische Potential der Reduktion stimmt mit Vergleichswerten zum Redoxpaar
Fe3+ + 3 e− −−→ Fe0 (5.2.6)
überein. Diese Untersuchungen an α–Fe2O3 zeigten die Reduktion im Bereich zwischen (0, 5 −
0, 6) V[172, 173]. In weiteren Zyklen kann eine Verschiebung dieses Peaks zu höheren Potentialen
beobachtet werden.
5.2.5. Elektrodenmaterial Fe3O4
Die Untersuchungen an der Fe3O4-Elektrode erfolgte in einer modifizierten Knopfzelle vom Typ
2025 an der MSPD Beamline am ALBA Synchrotron. Das einphasige Ausgangsmaterial wurde
mit einer CRate von 0, 6 1/h zykliert. Der Verlauf der Spannung und der übertragenen Ladungs-
träger XLi sind in Abbildung 5.22 dargestellt. Während des ersten Reduktionshalbzyklus bilden
sich zwei Spannungsplateaus bei E = 0, 82 V und bei E = 0, 75 V aus. Das erste Plateau er-
streckt sich bis zu einer Anzahl übertragenen Ladungsträger von ca. XLi ≈ 1 Mol. Das zweite
Plateau erstreckt sich über einen weiten Bereich, bis es ab ca. XLi ≈ 4 Mol zu einem Abfall der
Spannung kommt. Mit Annäherung an die Entladeschlussspannung von E = 0, 2 V bei XLi ≈ 7
Mol kommt es zu einem atypischen Spannungsanstieg. Eine mögliche Erklärung dafür ist eine
inhomogen abgelaufene Reaktion, durch elektrisch und chemisch isolierte Partikel, welche spä-
ter durch die Volumenänderungen, einem dadurch induziertem physischem Druck und damit
verbundenen physischen Umordnungen von Partikeln an der Elektrode wieder in den Reduk-
tionsprozess eingreifen. Alternativ ist auch ein anderer technischer Defekt der Zelle denkbar,
welcher erst aufgrund der großen Volumenänderungen am Aktivmaterial auftritt. Mit Erreichen
der Entladeschlussspannung bei E = 0, 2 V wird während der Reaktion auch die theoretische
spezifische Kapazität der Reduktion des Fe3O4-Elektrodenmaterials mit XLi ≈ 8 Mol erreicht.
Die mit den Reduktionsprozessen verbundenen Änderungen der Phasenzusammensetzung des
Elektrodenmaterials ist in Abbildung 5.24 dargestellt. Mit Beginn der Reduktion bildet sich
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Abbildung 5.22.: Verlauf der Spannung und der übertragenen Ladungsträger XLi für die Re-
duktion von Fe3O4 während der in situ Röntgenbeugungsuntersuchung mit
CRate = 0, 6 1/h.
zunächst eine neue Phase (Li, Fe)16c[Fe2]16dO4 (siehe Abbildung 5.23), wogegen der Phasenanteil
von Fe3O4 abnimmt:
Fe3O4 + x· Li −−→ (Lix, Fe1−x)16c[Fe2]16dO4. (5.2.7)
Die Bildung dieser Zwischenphase (Li, Fe)16c[Fe2]16dO4 wurde für die Reduktion von Fe3O4 bei
der Reaktion mit Li bereits beobachtet [61, 174, 175, 176, 177]. Nachdem sich bis ca. XLi ≈ 1 Mol
die Phasenzusammensetzung stark ändert, erfolgt diese Veränderung anschließend bis XLi ≈ 5
Mol langsamer. Im darauf folgenden Bereich kommt es nur zu einer Abnahme des Phasenanteils
von (Li, Fe)16c[Fe2]16dO4 bis XLi ≈ 7 Mol. Im letzten Bereich bis XLi ≈ 8 Mol sinkt der Pha-
senanteil von Fe3O4 und (Li, Fe)16c[Fe2]16dO4 verstärkt ab. Ab diesem Punkt der Reaktion ist
die Bildung der nanokristallinen Reaktionsprodukte Li2O und Fe nachzuweisen.
Bei der Berechnung der Phasenanteile nach Gleichung A.0.3 kommt es durch die gemessene
Abnahme des Anteils des Standardmaterials zu einer Besonderheit. In Abbildung 5.24b ist der
nach Gleichung A.0.3 berechnete Anteil nanokristalliner Reaktionsprodukte dargestellt. Durch
die Berechnung wird eine Entwicklung der Phasenanteile in den negativen Bereich festgestellt.
Dieser Effekt ist auf die Bildung der neuen Phase (Li, Fe)16c[Fe2]16dO4 zurückzuführen.
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Abbildung 5.23.: Darstellung der Kristallstrukturen von (Li, Fe)16c[Fe2]16dO4 (a) mit ok-
taedrischer Koordination von (Li, Fe) auf der Wyckoff-Position 16c und
(Li, Fe)8a[Fe2]16dO4 (b) mit tetraedrischer Koordination von (Li, Fe) auf der
Wyckoff-Position 8a. Beide Strukturen kristallisieren in der Raumgruppe
Fd3̄m. In den Darstellungen befinden O-Anionen (rot) auf der Wyckoff-
Position 32e. Die Wyckoff-Position 16d ist vollständig durch Fe-Kationen
(braun) besetzt. Neben der Besetzung der Wyckoff-Positionen 16c und 8a mit
Fe-Kationen werden ursprüngliche Leerstellen auf diesen Positionen durch Li-
Kationen (grün) aufgefüllt.





























































Abbildung 5.24.: Entwicklung der Phasenzusammensetzung der Fe3O4-Elektrode während der
elektrochemischen Reduktion. Die Phasenanteile (a) wurden nach Gleichung
A.0.5 berechnet. Der Verlauf der Phasenanteile der nanokristallinen Reakti-
onsprodukte (b) wurde nach Gleichung A.0.3 ermittelt. Die Verwendung un-
terschiedlicher Gleichungen wird im Text näher vorgestellt.
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Das Modell der vollständigen Besetzung der Kationenuntergitter (Lix , Me1–x) durch eine voll-
ständige Substitution stößt bei dieser Reaktion an seine Grenzen. Der Übergang der Fe-Ionen von
der Wyckoff-Position 8a auf 16c ist Ursache dafür. Mit dem Übergang verdoppeln sich die ver-
fügbaren Plätze auf der Wyckoff-Position 16c in der (Li, Fe)16c[Fe2]16dO4-Phase gegenüber der
Wyckoff-Position 8a in (Li, Fe)8a[Fe2]16dO4 (siehe Abbildung 5.23).Da röntgenographische zu-
nächst nur die Streuzentren mit ihrer Elektronendichte bestimmt werden, liefert die Anpassung
mit dem Modell einer vollständigen Substitution eine Besetzung, welche sich gewichtet mit dem
jeweiligen atomaren Streufaktor nur Fe- und Li-Ionen zulässt. Damit wird die Wyckoff-Position
16c mit dem Einbau zusätzlichen Li+-Ionen aufgefüllt, was zu einer Erhöhung der Gesamt-
masse der Oxide und einer Verringerung des Anteils des internen Standards führt. Solange der
überwiegende Teil der Reduktionsreaktionen durch eine Interkalationsreaktion statt einer Kon-
versionsreaktion mit der Bildung nanokristalliner Reaktionsprodukte erfolgt, führt dies nach der
Berechnung der Phasenanteile nach Gleichung A.0.3 zur negativen Entwicklung der Phasenan-
teile nanokristalliner Reaktionsprodukte. Für die Berechnung und Darstellung der Phasenanteile
von Fe3O4 und (Li, Fe)16c[Fe2]16dO4 in Abbildung 5.24 wird aus diesem Grund Gleichung A.0.5
verwendet.
Dieses Phänomen ist mit der Berechnung der Phasenanteile in Mol% vermeidbar, führt aber
dann zum Problem der Definition nanokristalliner bzw. amorpher Anteile in Mol%, ohne dass
eine entsprechende kristallographische Struktur zugrunde liegt. Aus der Entwicklung der Pha-
senanteile nanokristalliner Reaktionsprodukte zu negativen Anteilen lässt sich folgern, dass sich
das Modell der Austauschreaktion auf den Kationenuntergittern mit (Lix , Me1–x) bei der Bil-
dung neuer Phasen mit einer höheren Anzahl von möglichen lithiierbaren Plätzen nur bedingt
anwenden lässt. Ein besseres Modell muss die zusätzliche Beschreibung durch Leerstellen mit
Lix , Me1–x–y,y ( als Leerstelle) berücksichtigen. Diese Unterscheidung zwischen einer Beset-
zung eine Kationenposition durch Fe, Li oder  ist mit den gewählten Untersuchungsmetho-
den nicht realisierbar. Eine Korrelation über den bekannten Fluss (dN/dt) an Li+-Ionen in die
Struktur ist nicht möglich, da diese neben der Substitution in der Gesamtelektrode an unter-
schiedlichen Reaktionen, wie dem Aufbau der SEI und der Interkalation als weitere involvierte
Reaktion beteiligt sind.
Der Verlauf der Gitterparameter der kristallinen Fe- bzw. (Li, Fe)-Oxide ist in den Abbildungen
5.25a und 5.26a dargestellt. Wie in Abbildung 5.25a ersichtlich ist, kommt es mit zunehmender
Lithiierung zu einer Zunahme des Gitterparameters a von (Li, Fe)8a[Fe2]16dO4. Dieser steigt zu-
89
KAPITEL 5. MERKMALE DER KRISTALLSTRUKTUR UND
PHASENZUSAMMENSETZUNG VOR UND WÄHREND DER
ELEKTROCHEMISCHEN LITHIIERUNG







































































Abbildung 5.25.: Entwicklung des Gitterparameters a (a) sowie Besetzung der Wyckoff-
Positionen (b) 8a und 16d mit Fe in (Li, Fe)8a[Fe2]16dO4 während der elek-
trochemischen Reduktion durch Li.
nächst bis ca. XLi ≈ 1 Mol stark an, verlangsamt sich dann später wieder. Diese Zunahme ist
vorrangig mit einem Ausbau von Fe-Kationen aus den Wyckoff-Positionen 8a und 16d verbun-
den (vergleiche Abbildung 5.25b). Vor allem auf der tetraedrisch durch Sauerstoff koordinierten
Wyckoff-Position 8a verringert sich die Besetzung durch Fe-Kationen, was auch in der Atompo-
sition der O2– -Ionen ersichtlich wird (siehe Abbildung 5.27). Ab ca. XLi ≈ 1 Mol verlangsamt
sich die Zunahme des Gitterparameters von (Li, Fe)8a[Fe2]16dO4, wobei auch bei der Besetzung
der Wyckoff-Positionen 8a und 16d keine Änderung mehr auftritt. Für die weitere, langsame Zu-
nahme des Gitterparameters kommt mit der Besetzung bisher unbesetzter Wyckoff-Positionen,
wie 16c, oder die Besetzung der Leerstellen auf den Positionen 8a und 16d mit zusätzlichen Li+-
Ionen in Betracht. Da sich bei voller Besetzung der Position 8a aufgrund des geringen Abstands
die Besetzung der Position 16c ausschließt, kann die Besetzung der Position 16c mit Li+-Ionen
nur durch den vorangegangenen partiellen Ausbau von Fe-Kationen ermöglicht werden.
Gegen Ende des untersuchten Reduktionsprozesses ab XLi ≈ 7 Mol verstärkt sich die Ände-
rung des Gitterparameters a wieder, wofür aber keine Ergebnisse der Besetzung der Wyckoff-
Positionen 8a und 16d ermittelt werden können. Als mögliche Ursache zeigen andere Untersu-
chungen am LiMn2O4–δ-Spinell, das die Bildung von Leerstellen im Sauerstoffuntergitter zu einer
signifikanten Erhöhung des Gitterparameters führt [178, 179]. Untersuchungen an Fe-Oxiden in
wässrigen Elektrolytlösungen weisen ebenfalls auf eine Abnahme der Sauerstoffkonzentration
und Diffusion von Sauerstoff aus den kristallinen Partikeln während der Reaktion hin [180].
Die damit verbundene Zersetzung von (Li, Fe)8a[Fe2]16dO4 spiegelt sich auch im starken Abfall
90
5.2. ÄNDERUNGEN DER KRISTALLSTRUKTUR UND
PHASENZUSAMMENSETZUNG WÄHREND DER ELEKTROCHEMISCHEN
LITHIIERUNG










































































Abbildung 5.26.: Entwicklung des Gitterparameters a (a) sowie Besetzung der Wyckoff-
Positionen (b) 16c und 16d mit Fe in (Li, Fe)16c[Fe2]16dO4 während der elek-
trochemischen Reduktion durch Li.
der Phasenanteile in Abbildung 5.24 wieder. Damit einhergehend wird die Bildung nanokris-
talliner Reaktionsprodukte, wie Li2O und Fe beobachtet. Der nicht in (Li, Fe,)16c[Fe2]16dO4
umgewandelte Phasenanteil des (Li, Fe)8a[Fe2]16dO4-Spinells wird damit direkt nach der Kon-
versionsreaktion
(Li, Fe)8a[Fe2]16dO4 −−→ 3 Fe + 4 Li2O (5.2.8)
zersetzt.
Der sprunghafte Anstieg der Gitterparameter von der lithiierten Phase (Li, Fe)16c[Fe2]16dO4 ge-
genüber (Li, Fe)8a[Fe2]16dO4 und die mit dem Übergang der Fe-Kationen von der tetraedrisch
koordinierten Wyckoff-Position 8a auf die oktaedrisch koordinierte Position 16c verknüpfte Än-
derung der Kristallstruktur erfolgt nicht kontinuierlich, sondern sprunghaft. Die ermittelte Kris-
tallitgröße der neu entstandenen Phase mit D ≈ (35, 3 ± 3, 2) nm (Mikrodehnung ǫ = (0, 27 ±
0, 08) %), zeigt eine Fragmentierung der Ausgangskristallite in kleinere Domänen als das Aus-
gangsmaterial, welche jedoch weiterhin kohärent streuen.
Diese Domänen entstehen während der Phasenumwandlung durch den kollektiven Sprung aller
Kationen von der Wyckoff-Position 8a auf Position 16c. Da die Li+-Ionen mit einem kontinuier-
lichen Fluss in die Kristallstruktur der neuen Phase diffundieren, kann durch die Umwandlung
nicht sofort die Position 16c vollständig durch Li- und Fe-Kationen statistisch besetzt werden.
Damit bestätigt sich durch den Vergleich des Umwandlungsmechanismus und der kontinuierli-
chen Diffusion von Li+-Ionen die Bildung von Leerstellen auf der eigentlich vollständig besetzten
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Abbildung 5.27.: Experimentell bestimmte Atompositionen der Sauerstoffanionen x für
(Li, Fe)8a[Fe2]16dO4 und (Li, Fe)16c[Li, Fe]16dO4 während der Reaktion mit Li+-
Ionen.
Wyckoff-Position 16c. Damit kann die Phasenumwandlung bei der Lithiierung von Fe3O4 mit:
Fe3O4 + x·Li −−→ (Lix, Fe,)16c[Fe2]16dO4 (5.2.9)
beschrieben werden. Mit fortschreitender Lithiierung und Diffusion von Li+-Ionen werden die
auf der Wyckoff-Position 16c vorhandenen Leerstellen durch Li+-Ionen besetzt, womit sich der
Anstieg der Gitterparameter a von (Li, Fe)16c[Fe2]16dO4 bis XLi ≈ 4, 5 Mol erklären lässt. Für
den nachfolgenden Abfall der Gitterparameter von (Li, Fe)16c[Fe2]16dO4 ab XLi ≈ 4, 5 Mol las-
sen sich aus den gewonnenen Ergebnissen keine Rückschlüsse auf die Ursache dieses Rückgangs
herleiten. Lediglich für den letzten Bereich, ab XLi ≈ 7 Mol kann der Anstieg wieder mit
der Zersetzung der Struktur durch den Ausbau von Sauerstoff-Anionen in Verbindung gebracht
werden. Der Anstieg und spätere Abfall des Gitterparameters von (Li, Fe)16c[Fe2]16dO4 während
der Reaktion mit Li wurde in anderen Untersuchungen ebenfalls festgestellt [181].
Die Atomposition der O2– -Ionen auf der Wyckoff-Position 32e ist für (Li, Fe)8a[Fe2]16dO4 und
(Li, Fe)16c[Li, Fe]16dO4 in Abbildung 5.27 dargestellt. Während der Reaktion mit Li zeigt der
Fe3O4-Spinell eine stärkere Verschiebung der O2– -Ionen in Richtung ihrer idealen Lage. Dieser
Abfall geht mit dem Ausbau der Fe-Kationen vor allem auf der Wyckoff-Position 16d einher
(vergleiche Abbildung 5.25b). Ab ca. XLi ≈ 0, 5 Mol übertragenen Ladungsträgern bleibt die
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Verschiebung der Atomposition bei ca. x = 0, 254 auf einem konstanten Niveau, was mit der
stagnierenden Besetzung der Kationenuntergitter auf den Positionen 16d und 8a überein stimmt.
Die gleichmäßigere Besetzung der oktaedrisch koordinierten Wyckoff-Positionen 16c und 16d und
die unbesetzte Wyckoff-Position 8a in (Li, Fe)16c[Li, Fe]16dO4 mit ca. x = 0, 2525 führt zu einer
geringeren Verschiebung der O2– -Ionen aus ihrer idealen Lage. Mit fortschreitender Reaktion
zeigt die Lage der Atomposition ab XLi ≈ 5 Mol einen starken Anstieg, was auf eine Änderung
der Besetzung hinweist. Der Verlauf der Besetzung der Wyckoff-Positionen 16c und 16d in Ab-
bildung 5.26b zeigt die Tendenz zu einer gleichmäßigeren Verteilung von Fe-Kationen auf beiden
oktaedrisch koordinierten Plätzen und kann somit nicht mit einem Anstieg der Atomposition
in Verbindung gebracht werden. Für eine verstärkte Verschiebung der Atomposition kann die
mögliche zusätzliche Besetzung der Wyckoff-Positionen 8a, 8b und 48f mit Li+-Ionen in Zusam-
menhang stehen, wie es für die lithiierte Phase in den Untersuchungen zu Fe3O4 beobachtet
wird [61, 174, 182].
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Abbildung 5.28.: Zyklovoltammogramme an einer Fe3O4-Elektrode mit einem Spannungsvor-
schub von 0, 1 mV/s in den ersten 30 Zyklen (a) sowie in den ersten drei
Zyklen (b).
Abbildung 5.28 zeigt die Zyklovoltammogramme der Fe3O4-Elektroden. Im ersten Reduktions-
halbzyklus ist ein ausgeprägter Peak bei E = 0, 59 V auszumachen. Dieser verliert mit zuneh-
mender Zyklenanzahl an Integralintensität, was auf die zurückgehende Anzahl ausgetauschter
Ladungsträger hinweist. Zudem ist ersichtlich, dass sich ab dem zweiten Reduktionshalbzyklus
die absolute Peaklage verschiebt. Daneben kann das Auftreten weiterer Peaks beobachtet wer-
den, was auf unterschiedliche Oxidationszustände im Material hinweist.
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5.2.6. Elektrodenmaterial γ –Fe2O3
Die in situ Röntgenbeugungsuntersuchung erfolgten in einer modifizierten Knopfzelle vom Typ
2025 an der MSPD Beamline am ALBA Synchrotronspeicherring. Das während der Reaktion
gemessene Zellspannung und die für die Reduktion umgesetzte Menge an Li+-Ionen für die
Reaktion mit der γ –Fe2O3-Elektrode sind in Abbildung 5.29 dargestellt. Auffällig ist der in
Bereich A gekennzeichnete verzögerte Abfall des Spannung bis zum ersten Spannungsplateau
bei E = 0, 91 V. Entgegen den anderen untersuchten Elektroden werden in dieser Probe bereits
XLi ≈ 0, 3 Mol übertragen, bevor der anfängliche Spannungsverlust abgebremst wird, mit wel-
chem in jeder untersuchten Elektrode der erste Reduktionshalbzyklus beginnt. Dieser verzögerte
Abfall der Zellspannung tritt bei Konversionsreaktionen unterlaufenden Elektrodenmaterialien
gleicher chemischer Zusammensetzung immer dann auf, wenn Oberflächenreaktionen aufgrund
kleiner Kristallite und Partikel des Aktivmaterials zunächst dominieren [166, 183]. Das für diese
Elektrode verwendete Aktivmaterial unterscheidet sich mit einer Ausgangskristallitgröße von
(45 ± 2) nm deutlich von den anderen Aktivmaterialien mit einer Kristallitgröße von > 100 nm
und besitzt damit einen größeren Anteil an Korngrenzen und eine größere spezifische Oberfläche.
An den Spannungsabfall schließt sich ein erstes Plateau bei E = 0, 91 V an, in welchem XLi ≈ 1
Mol umgesetzt werden, bevor ein zweites Plateau mit E = 0, 75 V folgt.























Abbildung 5.29.: Verlauf der Spannung für die Reduktion von γ –Fe2O3 während der in situ
Röntgenbeugungsuntersuchung mit CRate = 0, 6 1/h.
Die gesamte übertragene Ladungsträgermenge dieser Probe erreicht XLi = 4, 21 Mol. Damit
erreicht sie die theoretisch notwendige Menge mit XLi = 6 Mol allerdings nicht. Ursache dafür
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kann ein Defekt innerhalb der untersuchten Zelle sein, worauf auch die Unstetigkeiten der Span-
nung E im Bereich B der Abbildung 5.29 hinweisen. Die Veränderung der Phasenanteile der
Probe sind in Abbildung 5.30 dargestellt. Die im Ausgangszustand vorhandenen Phasenanteile
von α–Fe2O3 werden in der Auswertung nicht weiter berücksichtigt. Eine Konversionsreaktion,
wie im Abschnitt 5.2.4 beschrieben findet jedoch statt. Das Ausgangsoxid γ –Fe2O3 hat sich
bis ca. XLi = 1, 5 Mol nahezu vollständig in eine neue lithiierte Phase (Li, Fe)16c[Li, Fe]16dO4
mit einer Kristallitgröße von (15, 3 ± 0, 5) nm umgewandelt. Der röntgenographisch bestimmte
charakteristische Bereich der Phasenumwandlung mit einer Ausdehnung bis XLi = 1, 5 Mol
kann bis zum Erreichen des zweiten Spannungsplateaus bei E = 0, 75 V in Verbindung gebracht
werden.



























































Abbildung 5.30.: Entwicklung der Phasenzusammensetzung der γ –Fe2O3-Elektrode während
der elektrochemischen Reduktion ohne die Berücksichtigung von α–Fe2O3. Die
Phasenanteile (a) wurden nach Gleichung A.0.5 berechnet. Der Verlauf der
Phasenanteile der nanokristallinen Reaktionsprodukte (b) wurde nach Glei-
chung A.0.3 ermittelt. Die Verwendung unterschiedlicher Gleichungen wird im
Text näher vorgestellt.
Wie bei der Fe3O4-Elektrode kann auch bei der untersuchten γ –Fe2O3-Elektrode anfänglich die
Abnahme des gemessenen Phasenanteils des W-Standards beobachtet werden (vergleiche Ka-
pitel 5.2.5). Dies führt nach der Berechnung mit Hilfe der Gleichung A.0.3 zu einer Abnahme
der nanokristallinen Reaktionsprodukte Li2O und Fe (Vergleiche Abbildung 5.30b). Als mögli-
che Ursache kommt wieder die Umordnung der Besetzung in den Kationenuntergittern durch
die Fe-Kationen der neu gebildeten Phase (Li, Fe)16c[Li, Fe]16dO4 in Betracht, ohne dass ein
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adäquater Einbau von Li+-Ionen auf der Wyckoff-Position 16c oder 16d erfolgt. Wie in Ab-
bildung 5.30a ersichtlich, zeigt der Bereich zwischen XLi = 0, 6 Mol und XLi = 1, 7 Mol
genau diesen Bereich, in welchem die Umwandlungsgeschwindigkeit der Phasen von γ –Fe2O3 zu
(Li, Fe)16c[Li, Fe]16dO4 am größten ist. Im Gegensatz zur Fe3O4-Elektrode muss aber zunächst
auch auf der Position 16d in (Li, Fe)16c[Li, Fe]16dO4 von einer unvollständig durch Fe-Kationen
besetzten Wyckoff-Position ausgegangen werden, da diese mit den Wyckoff-Positionen 4b und
12d in γ –Fe2O3 äquivalent ist (siehe dazu Tabelle 5.8). Mit Berücksichtigung möglicher Leer-
stellen, kann eine strukturelle Beschreibung der neu entstandenen Phase in der Raumgruppe
Fd3̄m mit (Li, Fe,)16c[Li, Fe,]16dO4 erfolgen.
Tabelle 5.8.: Gegenüberstellung von äquivalenten Positionen und Koordination durch Sauerst-





Die Entwicklung des Gitterparameters und die Besetzung der Wyckoff-Positionen 4b, 12d und
8c für γ –Fe2O3 sind in Abbildung 5.31 dargestellt. Der Anstieg des Gitterparameters a lässt
sich in zwei Bereiche einteilen. Einem moderaten nahezu linearen Anstieg bis XLi ≈ 1, 25 Mol
folgt ein stärkerer Anstieg des Gitterparameters. Bei der Besetzung der Wyckoff-Positionen lässt
sich erkennen, dass der Beginn der Lithiierung bis XLi ≈ 0, 3 Mol eine leichte Abnahme der
Besetzung der vierfach durch Sauerstoff koordinierten Wyckoff-Position 8c einsetzt, wogegen die
nicht vollständig besetzte Wyckoff-Position 4b eine leichte Zunahme erkennen lässt. Damit ist
ein Übergang der tetraedrisch koordinierten Fe-Kationen auf die in γ –Fe2O3 nicht vollständig
besetzten oktaedrisch koordinierten Positionen festzustellen. Mit fortschreitender Lithiierung
setzt ein weiterer Ausbau von Fe-Kationen auf allen Positionen ein, welcher sich ab XLi ≈ 1, 2
Mol beschleunigt. Der sich ab diesem Punkt ebenfalls stärker ändernde Gitterparameter a für
γ –Fe2O3 kann damit in Verbindung gebracht werden. Durch die erforderliche Neutralität der
Ladungsträger in der Struktur der Elementarzelle bedingt, muss der Ausbau von Fe-Kationen
mit dem quantitativ stärkeren Einbau von Li+-Ionen kompensiert werden. Die Änderung des
Gitterparameters ist ab diesem Punkt verstärkt.
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Abbildung 5.31.: Entwicklung des Gitterparameters a (a) sowie Besetzung der Wyckoff-
Positionen 4b, 12d und 8c mit Fe in γ –Fe2O3 (b) während der elektroche-
mischen Reduktion. Die Besetzung der Wyckoff-Positionen wurde aufgrund
des immer geringeren Phasenanteils von γ –Fe2O3 nur bis XLi ≈ 1, 36 Mol
angepasst.
Die Entwicklung des Gitterparameters a und die Besetzung der Wyckoff-Positionen 16c und 16d
für die neu gebildete Phase (Li, Fe)16c[Li, Fe]16dO4 ist in Abbildung 5.32 dargestellt. Der ermit-
telte Gitterparameter stimmt mit durch Neutronenbeugung bestimmte Wert für Li0,86Fe2O3 mit
8, 4328(1) Å gut überein [184]. Mit Beginn der Phasenbildung steigt der Gitterparameter a stark
an, ohne dass sich die ermittelte Besetzung mit Fe-Kationen in der Kristallstruktur ändert. Me-
thodisch bedingt, kann keine Besetzung der Struktur mit Li+-Ionen bestimmt werden. Da die
Umwandlung in (Li, Fe,)16c[Li, Fe,]16dO4 jedoch mit Leerstellen auf den Wyckoff-Positionen
16c und 16d verbunden ist, ist die Besetzung dieser Leerstellen mit Li+-Ionen eine mögliche
Ursache für den starken Anstieg des Gitterparameters. Ab ca. XLi ≈ 1, 5 Mol wird der Anstieg
des Gitterparameters abgebremst und bleibt bei ca. a = 8, 448 Å auf einem nahezu konstanten
Niveau bis der Versuch bei XLi = 4, 21 Mol vorzeitig endet, ohne dass die Zersetzung von
(Li, Fe)16c[Li, Fe]16dO4 einsetzt.
Die Besetzung der Wyckoff-Positionen mit Fe-Kationen für (Li, Fe)16c[Li, Fe]16dO4 bei XLi =
1, 02 Mol beträgt 0, 408±0, 014 (16c) und 0, 976±0, 024 (16d). Damit ist vorrangig die Wyckoff-
Position 16d mit den Fe-Kationen besetzt, wogegen die Position 16c weniger, als die mögliche
Besetzung von 0, 5 erreicht. Bei einem vollständigen Übergang der Fe-Kationen von der Position
8c in γ –Fe2O3 auf 16c in (Li, Fe)16c[Li, Fe]16dO4 ist eine Besetzung von maximal 0,5 möglich, wel-
che in dieser Probe jedoch nicht erreicht wird. Zu ähnlichen Ergebnissen kommen auch frühere
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Abbildung 5.32.: Entwicklung des Gitterparameter a (a) sowie Besetzung der Wyckoff-Position
16c und 16d mit Fe in (Li, Fe)16c[Li, Fe]16dO4 (b) während der elektrochemi-
schen Reduktion.
Untersuchungen, bei denen sich aber noch ein Teil der Fe-Kationen auf tetraedrisch koordi-
nierten Plätzen befand [184]. Damit bestätigt sich der bei γ –Fe2O3 beobachtete Effekt, dass
zu Beginn der Lithiierung von γ –Fe2O3 eine Umordnung der Kationen der Wyckoff-Position
8c nicht in die direkt benachbarten Oktaederlücken erfolgt, sondern zunächst partiell die Leer-
stellen auf der Position 4b besetzt bzw. ausgefüllt werden. Mit fortschreitender Reaktion von
(Li, Fe)16c[Li, Fe]16dO4 werden die Fe-Kationen aus der Struktur ausgebaut und durch Li+-Ionen
ersetzt.
Die Entwicklung der Bruchkoordinate der Atomposition der O2– -Ionen für die neu gebildete
Phase (Li, Fe)16c[Li, Fe]16dO4 ist in Abbildung 5.33 dargestellt. Vor allem zu Beginn der Lithiie-
rung befinden sich die O2– -Ionen nah ihrer idealen Lage bei x = 0, 25. Da in der Kristallstruktur
vorrangig Fe3+-Ionen mit gleichen Ionenradien eingebaut sind, werden die O–2-Ionen nur gering
aus ihrer Ideallage verschoben. Mit zunehmender Lithiierung steigt die die Bruchkoordinate der
Atomposition an, und erreicht bei XLi ≈ 2 Mol ein konstantes Niveau. Da sich ab diesem
Punkt auch die Gitterparameter und die Besetzung nicht mehr ändert, ist hier von einem sta-
gnierenden Einbau von Li+-Ionen in die Kristallstruktur auszugehen. Ab diesem Punkt werden
die weiter übertragenen Li+-Ionen nicht mehr von der Kristallstruktur aufgenommen, sondern
die Konversionsreaktion und Phasenzersetzung von (Li, Fe)16c[Li, Fe]16dO4 setzt ein.
Die Ergebnisse der zyklovoltammetrischen Untersuchungen sind in Abbildung 5.34 dargestellt.
Darin sind im ersten Reduktionshalbzyklus zwei Peaks für die Reduktion von γ –Fe2O3 erkenn-
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Abbildung 5.33.: Experimentell bestimmte Atomposition der Sauerstoffionen x für
(Li, Fe)16c[Li, Fe]16dO4 während der Reaktion.
bar. Dem ersten, kleineren Peak bei E = 0, 91 V schließt sich ein weiterer dominierender Peak
bei E = 0, 65 V an. Dieser wurde in anderen Untersuchungen an α–Fe2O3 und γ –Fe2O3 bei
0, 58 V beobachtet [185]. Der erste, vorgelagerte Peak wurde bei Dasgupta et al. für γ –Fe2O3
ebenfalls festgestellt [186].





























Abbildung 5.34.: Zyklovoltammogramme an einer γ –Fe2O3-Elektrode mit einem Spannungsvor-
schub von 0, 1 mV/s während der ersten 30 Zaklen (a) sowie der ersten drei
Zyklen (b).
Beim Vergleich der Peaklage der zyklovoltammetrischen Untersuchungen für die verschiedenen
Fe-Oxide zeigen sich Unterschiede in den Zyklovoltammogrammen des ersten Reduktionshalb-
zyklus. Die absolute Lage des Peaks bei E = 0, 59 V liegt für die Fe3O4-Elektrode mit einer
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Besetzung der Kristallstruktur mit Fe2+- und Fe3+-Ionen bei niedrigerer Spannung, als das Re-
doxpaar Fe3+/Fe0 in α–Fe2O3 und γ –Fe2O3. Für γ –Fe2O3 ist in Abbildung 5.34b während des
ersten Zyklus ein zusätzlicher vorgelagerten Peak bei E = 0, 91 V zu beobachten. Ein Auftreten
dieses Vorpeaks wurde für stäbchenförmiges Fe3O4-Ausgangsmaterial mit einem Durchmesser
unterhalb von 5 nm bei E = 1, 0 V ebenfalls beobachtet, dort aber einer irreversiblen Reakti-
on mit dem Elektrolyten zugeordnet [187]. Bei auf Strukturänderungen und der Morphologie
basierenden Interpretationen lassen sich drei Aussagen ableiten:
• Die partiell unbesetzten oktaedrisch koordinierten Wyckoff-Positionen 4b von γ –Fe2O3
in der Raumgruppe (P4332) bzw. die äquivalente Position 16d in Fd3̄m führt zu einem
schnellen Einbau von Li+-Ionen in die Kristallstrukturen. Damit ist der vorgelagerte Peak
dem Redoxpaar Fe3+/Fe2+ zuzuordnen. In den galvanostatischen Experimenten, wie in
Abbildung 5.29 dargestellt, entspricht dies dem Bereich A.
• Die Abwesenheit dieses Peaks für die Reaktion von Li mit Fe3O4 in der Zyklovoltam-
metrie für schnellen Vorschubspannungen zeigt, dass die im Vergleich zum gewählten
Spannungsvorschub geringe Diffusion von Li+-Ionen und der Ausbau von Fe-Kationen aus
der Kristallstruktur keine partielle Reduktion von Fe3+ zu Fe2+ stattfindet. Vielmehr ist
die Bildung leerstellenreicher Domänen ohne eine Änderung des Oxidationszustandes der
Fe3+-Ionen in der Kristallstruktur von (Li, Fe,)16c[Fe2]16dO4 denkbar, wie in Abschnitt
5.2.5 diskutiert.
• Die Diffusionsgeschwindigkeit der Li- und Fe-Kationen bedingt die Aufnahme von Li+-
Ionen in die Kristallstruktur und damit die Reduktion von Fe-Kationen. Kleinere Kristal-
lite und kleinere Partikel fördern den Ionenaustausch durch kürzere Diffusionswege. Somit
ist auch das Auftreten des Vorpeaks bei ≈ 1 V für Fe-Oxide mit einer Spinell-Struktur von
der Kristallit- und Partikelgröße abhängig. Bei Partikel- und Kristallitgrößen 5 nm ist der
Vorpeak zu beobachten.
Zu gleichen Ergebnissen, insbesondere den letzten Punkt zum Vorpeak betreffend, kommen
Untersuchungen an Fe3O4-Elektrodenmaterialien unterschiedlicher Kristallitgröße [177].
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Im folgenden Kapitel werden die Ergebnisse der mikrostrukturellen Untersuchungen zu den
einzelnen Phasen, wie den Zwischenprodukten und Reaktionsprodukt vorgestellt. Dabei ste-
hen morphologische Aspekte, wie Partikel- und Kristallitgröße, sowie strukturelle Aspekte im
Vordergrund. Die Orientierung der Kristallite sowie Orientierungsbeziehung der Phasen zuein-
ander lassen nicht nur auf den Umwandlungsmechanismus schließen, sondern liefern über die
Ausprägung der Grenzflächen zusätzliche Einflüsse auf die elektrochemischen Eigenschaften des
Elektrodenmaterials.
In den nachfolgenden einzelnen Abschnitten werden dem Formierungsschritt des Elektrodenma-
terials nachgestellt zunächst die Ergebnisse zu den gebildeten Zwischenprodukten vorgestellt,
bevor die Ergebnisse zu der erfolgten Reduktion der Oxide beschrieben werden. Die mit einer
höheren Zyklenanzahl präparierten Elektrodenmaterialien bestätigen die Bedeutung der unter-
suchten Zwischenprodukte und Umwandlungsmechanismen aus dem Formierungsschritt auch für
die Anwendung der Elektrodenmaterialien in der Batterie. Die dafür untersuchten Probenreihen
bestätigen ebenfalls die Bedeutung der intrinsischen elektrischen Leitfähigkeit der Elektroden,
wie sie ebenfalls für auf Cu basierenden Konversionsmaterialien festgestellt wurden.
6.1. Mikrostruktur der Zwischenprodukte während der
Reduktionsreaktion
Die Bildung von Zwischenprodukten bei der Reaktion mit Li wurde für Fe3O4, α–Fe2O3,
γ –Fe2O3 und Co3O4 mittels in situ Röntgenbeugung festgestellt. Für CuO wurde die Zwi-
schenprodukt Cu2O mittels ex situ Röntgenbeugung nachgewiesen. Diese vor der vollständigen
Reduktion der Oxide gebildeten Phasen können ebenfalls mit elektronenmikroskopischen Metho-
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den untersucht werden, wobei eine an der elektrochemischen Vorbehandlung orientierte zeitnahe
Untersuchung erfolgen muss. Praktisch hat dadurch die Untersuchungen innerhalb kurzer Zeit
nach der Herstellung der Probe zu erfolgen (vergleiche dazu auch die Stabilität und kinetischen
Aspekt von (Li, Co)16c[Co2]16dO4 in Abschnitt 5.2.3).
HRTEM
(a) (b)
Abbildung 6.1.: Übersichtsaufnahme (a) und HRTEM-Abbildung (b) einer Ansammlung von
reagierten Fe3O4-Partikeln. In der HRTEM-Abbildung sind keine Korngrenzen
im Partikel ersichtlich. Die Kontraste sind auf durch Spannungen verursachte
Orientierungsabweichungen zurückzuführen.
In den Abbildungen 6.1a und 6.1b sind unvollständig reagierte Partikel einer reduzierten Pro-
be mit Fe3O4-Ausgangsmaterial dargestellt. Die Übersichtsaufnahme zeigt mehrere Partikel mit
einer Größe von D > 100 nm, welche sich teilweise überlagern. Die hochaufgelöste Abbildung
zeigt den Randbereich eines dieser Partikel. Der Zerfall des Partikels in kleinere Kristallite ist
durch das Fehlen sichtbarer Korngrenzen in der HRTEM-Abbildung nicht festzustellen, was die
Ergebnisse der röntgenographisch ermittelten Kristallitgröße mit D ≈ (35, 3 ± 3, 2) nm bestä-
tigt. Die entstehenden und sichtbaren Kontraste in der HRTEM-Abbildung sind auf minimale
Änderungen der Orientierung zurückzuführen, welche durch lokale Spannungsfelder (röntgeno-
graphisch ermittelte Mikrodehnung ǫ = (0, 27 ± 0, 08) %) hervorgerufen werden.
Der in Abbildung 6.1b ausgewählte Bereich wurde lokal durch Elektronenbeugung untersucht.
Das Beugungsbild ist in Abbildung 6.2 dargestellt und die zu den möglichen Phasen zugehöri-
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6.1. MIKROSTRUKTUR DER ZWISCHENPRODUKTE WÄHREND DER
REDUKTIONSREAKTION
gen simulierten Elektronenbeugungsbilder befinden sich in Anhang B. Der Vergleich des Beu-
gungsbildes mit den simulierten Beugungsbildern weist auf eine NaCl-Struktur des Materials
hin. Wichtigstes Unterscheidungskriterium zwischen den kubischen Phasen mit Spinell-Struktur
((Li, Fe)16c[Li, Fe]16dO4) oder NaCl-Struktur (α–(Li, Fe)O2) mit halbiertem Gitterparameter ge-
genüber (Li, Fe)16c[Li, Fe]16dO4 sind die in 6.1b rot dargestellten Bereiche der (24̄2) bzw. (2̄42̄)-
Gitterpunkte, in denen die Beugungsreflexe fehlen oder nur geringe Intensitäten aufweisen. Somit
muss im Falle einer Spinell-Struktur mit nahezu ähnlicher Besetzung der Wyckoff-Positionen 16c
und 16d ausgegangen werden. Damit kann das dargestellten Beugungsbild entweder der Phase
(Lix , Fe2–x)16c[Liy, Fe2–y]16dO4 mit x ≈ y oder der Phase α–(Li, Fe)O2 zugerechnet werden.
Eine genauere Unterscheidung ist aufgrund der ähnlichen Gitterparameter beider Phasen nicht
möglich.
Der gegenüber dem Primärstrahl überwiegend [012]-orientierte Partikel zeichnet sich durch eine
Verbreiterung der Beugungspeaks in radialer und azimutaler Richtung aus. Kleine Missorien-
tierungen der Kristallite durch Verkippungen führen zur Verbreiterung in azimutaler Richtung,
wogegen eine Variation der Netzebenenabstände zur Verbreiterung in radialer Richtung füh-
ren. Die in Abbildung 6.2 dargestellten Intensitäten entlang der [002]-Richtung zeigen außer
der lithiierten Phase keine weiteren Beugungsreflexe, wodurch im untersuchten Bereich von ei-
ner vollständig abgeschlossenen Umwandlung von Fe3O4 in α–(Li, Fe)O2 ausgegangen werden
kann. Diese Phase wurde röntgenographisch nicht identifiziert, was durch die Umwandlung von
(Li, Fe)16c[Li, Fe]16dO4 in stabileres α–(Li, Fe)O2 während der Probenpräparation möglich ist.
Die Tendenz des Ausgleichs von Konzentrationsunterschieden auf den Wyckoff-Positionen 16c
und 16d ist während der Reaktion von (Li, Fe)16c[Li, Fe]16dO4 bereits in Abbildung 5.26b er-
kennbar und wurde auch bei der Untersuchung kinetischer Aspekte bei der Reaktion von Co3O4
mit Li beobachtet.
Ein weiteres Merkmal der gebildeten Zwischenprodukte konnte bei der Reduktion von α–Fe2O3
beobachtet werden. Diese Probe wurde nach Erreichen der Entladeschlussspannung im reduzier-
ten Zustand untersucht. In Abbildung 6.3 sind einige der Partikel dieser Probe abgebildet. Im
zugehörigen hochaufgelösten Bild (HRTEM) (Abbildung 6.3b) sind die einzelnen Kristallite mit
einer Kristallitgröße von D ≈ 3 nm sowie die gebildete Grenzschicht zum Elektrolyten (SEI)
erkennbar. Das zugehörige Elektronenbeugungsbild in Abbildung 6.4a zeigt die im Partikel vor-
handenen kristallinen Phasen. Dominierender Bestandteil ist metallisches Fe mit überwiegender
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Abbildung 6.2.: Die SAED-Abbildung (a) des [012] gegenüber dem Primärstrahl orientierten
Partikels zeigt im Vergleich zum Primärstrahl eine Verbreiterung der Beugungs-
reflexe in radialer und azimutaler Richtung, welche durch Verkippungen der
Kristallite und einer Variation der Gitterparameter verursacht werden. Der mit
∆ ~G(200) = 4, 77 1/nm und den Gleichungen 4.2.2 sowie 4.2.3 ermittelte Gitter-
parameter der gebildeten Zwischenprodukt α–(Li, Fe)O2 beträgt a = 4, 19 Å.
In rot sind die möglichen Indizierungen einer Zwischenprodukt mit Spinell-
Struktur (Li, Fe)16c[Li, Fe]16dO4 angegeben, die Beugungsreflexe 24̄2 bzw. 2̄42̄-
Peaks sind aber nicht erkennbar, was auf α–(Li, Fe)O2 hinweist. Der Linienplot
der Grauwerte (b) zeigt die Intensitätsverteilung entlang der (200)-Richtung.
[111]-Orientierung. Die Beugungsreflexe dieser Phase zeichnen sich ebenfalls wieder durch eine
Verbreiterung in radialer und vor allem azimutaler Richtung aus.
Als weitere vorhandene Phasen können aufgrund der Zuordnung reziproker Gitterpunkte im
Elektronenbeugungsbild als Li2O sowie von α–(Li, Fe)O2 identifiziert werden. Die zugehörigen
Beugungsreflexe sind in Abbildung 6.4 vergrößert dargestellt. Die ermittelte Netzebenenabstän-
de betragen für ∆ ~|G|1 = 3, 85 1/nm (d1 = 2, 59 Å) und für ∆ ~|G|2 = 4, 21 1/nm (d2 = 2, 37 Å).
Diese lassen sich den (111)-Netzebenen zuordnen und ergeben unter Verwendung von Gleichung
4.2.3 die Gitterparameter für Li2O (a = 4, 49 Å) und für α–(Li, Fe)O2 (a = 4, 11 Å) und
stimmen damit unter Berücksichtigung der systematischen Fehler bei der Bestimmung von Git-
terparametern im TEM mit den Literaturwerten in den Tabellen 3.2 und 3.9 überein.
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Abbildung 6.3.: Übersichtsaufnahme (a) und HRTEM-Abbildung (b) einer Ansammlung von
reagierten α–Fe2O3-Partikeln. In der HRTEM-Abbildung sind Korngrenzen in-
nerhalb des Partikels und die gebildete Phasengrenzschicht (SEI) zum Elektro-
lyten ersichtlich.
Die (111)-Netzebenen beider Phasen sind annähernd parallel orientiert. Die an den reziproken
Gittervektoren ~G1 und ~G2 gemessene Fehlorientierung ist < 2◦, womit von einer Orientierungs-
beziehung (111)Li2O ‖ (111)α−(Li, Fe)O2 auszugehen ist.
Da für die Li2O-Phase auch der (220)-Beugungsreflex (mit d = 1, 60 Å) gut zu erkennen ist,
kann für diese Phase von einer [1̄10]-Orientierung ausgegangen werden. Damit ergibt sich für
die Fe und Li2O-Kristallite die Orientierungsbeziehung (1̄10)Li2O ‖ (111)Fe zur Einstrahlrich-
tung. Diese Orientierungsbeziehung ist ebenfalls für Fe und dem binären Oxid FeO mit einem
kubisch-flächenzentrierten O2– -Untergitter bekannt (vergleiche Tabelle 3.10).
Aus der im Abschnitt 5.2.2 verwiesenen Probenserie, wurde eine reduzierte Probe aus Cu- und
Fe-Oxiden im TEM untersucht, welche nicht vollständig reduziert wurde. Dabei kann die Mor-
phologie und Mikrostruktur bei der Bildung von Cu2O als Zwischenprodukt festgestellt werden.
Eine Übersichtsaufnahme und die HRTEM-Abbildung befinden sich in Abbildung 6.5. Bereits in
der Übersichtsaufnahme ist der Zerfall des Partikels in kleinere Kristallite anhand des Beugungs-
und Absorptionskontrastes zu erkennen. Durch die chemischen Analyse im TEM mittels EDX
wurde die Zusammensetzung aus Cu und O bestimmt. Die HRTEM-Abbildung bestätigt den
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Abbildung 6.4.: Elektronenbeugungsbild (a) des in Abbildung 6.3b dargestellten Bereiches. Für
die Fe-Kristallite kann eine [111]-Orientierung gegenüber der Einstrahlrichtung
ausgemacht werden. Im vergrößerten Bereich (b) ist die Orientierungsbeziehung
der Beugungsreflexe (111)Li2O ‖ (111)α−(Li, Fe)O2 dargestellt.
Zerfall des Partikels in Kristallite mit einer Größe zwischen 5 − 10 nm. Die mit Elektronen-
beugung (Abbildung 6.6) bestimmte Zusammensetzung kristalliner Phasen weißt auf Cu2O als
Zwischenprodukt bei der Reduktion von CuO zu Cu hin. Im Gegensatz zu den vorher darge-
stellten Proben kann hier jedoch keine Vorzugsorientierung der Kristallite ausgemacht werden.
Sie sind im Gegensatz zu den gezeigten teilreduzierten Zuständen der Fe3O4 und α–Fe2O3 eher
zufällig und anscheinend regellos orientiert.
6.2. Mikrostruktur der Reaktionsprodukte abgeschlossener
Reduktionsreaktionen
In Abbildung 6.7 sind Partikel einer vollständig reduzierten Probe bestehend aus Fe3O4-Ausgangs-
material abgebildet. Die Übersichtsaufnahme zeigt einen durchstrahlbaren Bereich, welcher zu
einem größeren Partikel gehört. In der HRTEM-Aufnahme sind einzelne Kristallite erkennbar,
welche eine Größe von D ≈ 2 nm besitzen, sowie eine amorphe Grenzschicht zum Elektrolyten
(SEI) mit einer Dicke von D ≈ 5 nm. Die mittels Elektronenbeugung identifizierten Phasen
zeigen die Präsenz von Fe- und Li2O-Kristalliten. Beide Phasen sind nicht zufällig orientiert,
sondern zeigen eine Vorzugsorientierung der Kristallite. Für die Fe-Phase kann so eine [100]-
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Abbildung 6.5.: Übersichtsaufnahme (a) und HRTEM-Abbildung (b) eines teilweise reduzierten
CuO-Partikel. Die Kristallite haben eine Größe zwischen 5 − 10 nm.
Einstrahlrichtung für die Kristallite ausgemacht werden, wogegen die Li2O-Kristallite mit ei-
ner Einstrahlrichtung in [111]-Richtung die Beugungsbedingung erfüllt. Damit kann für beide
Phasen eine Orientierungsbeziehung (111)Li2O ‖ (100)Fe aus der Einstrahlrichtung festgestellt
werden.
Eine andere Probenstelle zeigt bereits in der Übersichtsaufnahme in Abbildung 6.8a den Zer-
fall des Partikels in kleinere Kristallite. Im Elektronenbeugungsbild 6.8b können verschiedene
Netzebenen Fe {110} und Li2O {111} ausgemacht werden. Da die Beugungsvektoren beider
Netzebenen parallel angeordnet sind, kann in diesem Beugungsbild die Orientierungsbeziehung
(111)Li2O ‖ (110)Fe beobachtet werden.
In Abbildung 6.9 sind Ergebnisse der elektronenmikroskopischen Untersuchung an einer voll-
ständig reduzierten Probe mit α–Fe2O3-Ausgangsmaterial dargestellt. Der Zerfall des Partikels
in kleinere Kristallite ist in der Übersichts- als auch in der HRTEM-Aufnahme sichtbar. Die
Kristallite haben eine Größe von D ≈ 3 nm. Gut sichtbar ist in der HRTEM-Abbildung die
den Partikel umgebende, amorphe Zwischenschicht zum Elektrolyten (SEI) mit einer Dicke von
D ≈ 6 nm.
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Abbildung 6.6.: Elektronenbeugungsbild für eine teilreduzierte Probe mit CuO-
Ausgangsmaterial. Die Beugungsringe (rot) können der Cu2O-Phase zugeordnet
werden und weisen auf eine zufällige, anscheinend regellose Orientierung der
Kristallite hin.
Im Elektronenbeugungsbild können Li2O und Fe als kristalline Phasen mit starker Vorzugs-
orientierung ausgemacht werden. Für die stärksten Beugungsreflexe kann als Einstrahlrichtung
für Li2O [111] und für Fe [110] festgestellt werden. Diese Orientierungsbeziehung (111)Li2O ‖
(110)Fe, wurde bereits für die reduzierte Probe mit Fe3O4-Ausgangsmaterial in Abbildung 6.8c
gefunden und bildet sich für Fe und Li2O demnach unabhängig vom Ausgangsmaterial, wo-
bei die Zwischenprodukte eine ähnliche Kristallstruktur besitzen (Raumgruppen Fm3̄m und
Fd3̄m). Zusätzlich zu dieser Orientierungsbeziehung kann durch die Lage der Beugungsrefle-
xe untereinander eine weitere gefunden werden. Da der Beugungsvektor der (002)-Netzebenen
von Fe und der (220)-Netzebenen von Li2O parallel ausgerichtet ist, kann als weitere Orien-
tierungsbeziehung (220)Li2O ‖ (002)Fe festgestellt werden. Die Orientierung der Kristallite der
Li2O- und Fe-Phasen in Abbildung 6.9c kann damit komplett als (220)Li2O ‖ (002)Fe und
[111]Li2O ‖ [110]Fe beschrieben werden.
Die Ergebnisse der elektronenmikroskopischen Untersuchungen an einer Probe bestehend aus
komplett reduziertem Co3O4-Ausgangsmaterial ist in Abbildung 6.10 dargestellt. Die Über-
sichtsaufnahme zeigt einen Partikel mit einem Durchmesser D > 50 nm, welcher aus kleineren
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Abbildung 6.7.: Übersichtsaufnahme (a), hochauflösende HRTEM-Abbildung (b) und Elektro-
nenbeugungsbild (c) eines vollständig reduzierten Fe3O4-Partikels. Die Kristal-
lite haben eine Größe von D ≈ 2 nm. Im Elektronenbeugungsbild können die
Beugungsringe und -reflexe den Phasen Fe und Li2O zugeordnet werden, wel-
che eine Vorzugsorientierung aufweisen. Gegenüber der Einstrahlrichtung ist Fe
[100]- und Li2O [111]-orientiert.
Kristalliten besteht. Die HRTEM-Abbildung zeigt die Kristallitgröße mit einer Größe D < 5 nm.
Im Elektronenbeugungsbild sind die Beugungsreflexe der Li2O- und Co-Kristallite erkennbar. Die
Mikrostruktur beider Phasen zeichnet sich durch eine gegenseitige Orientierungsbeziehung der
Kristallite aus.
Dieser Zusammenhang ergibt sich auch aus Abbildung 6.11. Für die dargestellte azimutale Vertei-
lung der Intensitäten der Beugungsreflexe der (111)-Netzebenen für Li2O und (0002)-Netzebenen








integriert (siehe dazu Anhang B). Diese ausgewählten Reflexe und Intervalle sind in den Ab-
bildungen B.4 und B.5 dargestellt. Die Verteilung der Intensitäten kann mit einer Fasertextur
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Abbildung 6.8.: Übersichtsaufnahme (a) und lokales Elektronenbeugungsbild (b) eines vollstän-
dig reduzierten Fe3O4-Partikels. Die Kristallite haben eine Größe von D ≈ 2
nm. Die parallel ausgerichteten Beugungsvektoren von Li2O und Fe weisen auf
die Orientierungsbeziehung (111)Li2O ‖ (110)Fe hin.
für beide Phasen beschrieben werden, in der die Orientierungsbeziehung (111)Li2O ‖ (0002̄)Co
bzw. (111)Li2O ‖ (0002)Co vorliegt.
Die Untersuchung einer vollständig reduzierten Probe mit NiO-Ausgangsmaterial ist in Abbil-
dung 6.12 dargestellt. In der hochaufgelösten Aufnahme (HRTEM) sind Kristallite mit einer
Größe D < 3 nm sowie die ausgebildete amorphe Grenzschicht (SEI) zum Elektrolyten mit einer
Schichtdicke d < 5 nm erkennbar. Im Elektronenbeugungsbild (SAED) dieses Bereiches können
die Beugungsreflexe der kristallinen Phasen Li2O und Ni identifiziert werden. Für beide Phasen
ist eine Vorzugsorientierung der Kristallite erkennbar. Da im Beugungsbild die Beugungsvek-
toren für die (111)-Netzebenen von Li2O und (111)-Netzebenen von Ni parallel ausgerichtet
sind, kann von einer Orientierungsbeziehung (111)Li2O ‖ (111)Ni ausgegangen werden. Diese
Orientierungsbeziehung ist für Ni und der zweiwertigen NiO-Phase bekannt (vergleiche Tabelle
3.10). Ebenso wie für die reduzierte Probe aus Co3O4-Ausgangsmaterial, kann keine definierte
Einstrahlrichtung für Li2O und Ni angegeben werden.
Die Ergebnisse der elektronenmikroskopischen Untersuchung an einer Probe aus vollständig re-
duziertem CuO-Ausgangsmaterial sind in Abbildung 6.13 dargestellt. Die Übersichtsaufnahme
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Abbildung 6.9.: Übersichtsaufnahme (a), hochauflösende HRTEM-Abbildung (b) und Elektro-
nenbeugungsbild (c) eines vollständig reduzierten α–Fe2O3-Partikels. Die ab-
gebildeten Kristalle haben eine Größe von D ≈ 3 nm. Mit starker Vorzugs-
orientierung sind die Beugungsreflexe der Li2O [111] und Fe [110] erkennbar.
Damit kann die Orientierungsbeziehung beider Phasen mit (111)Li2O ‖ (110)Fe
beschrieben werden.
zeigt einen stark fragmentierten Partikel. In der HRTEM-Abbildung sind die einzelnen Kris-
tallite mit einer Größe D < 5 nm erkennbar. Das Elektronenbeugungsbild zeigt die Präsenz
von kristallinem Li2O und Cu. Im Gegensatz zu den vorangestellten Elektronenbeugungsbildern
ist jedoch keine Vorzugsorientierung der Kristallite erkennbar. Die Li2O- und Cu-Kristallite in
dieser Probe sind regellos orientiert.
Aus den Ergebnissen der TEM-Untersuchungen ergeben sich verschiedene Orientierungsbezie-
hungen zwischen der Li2O-Matrix und dem jeweiligen Metall. Die hier vorgestellten Orientie-
rungsbeziehungen sind in Tabelle 6.1 aufgelistet.
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Abbildung 6.10.: Übersichtsaufnahme (a), hochauflösende HRTEM-Abbildung (b) und Elek-
tronenbeugungsbild (c) einer Probe aus vollständig reduzierten Co3O4-
Ausgangsmaterial. Die Kristallite besitzen eine Größe von D < 5 nm. Im
Beugungsbild sind Beugungsreflexe von Co und Li2O erkennbar. Beide Phasen
sind demnach (111)Li2O ‖ (0002)Co-orientiert.
Diese Orientierungsbeziehungen sind für die meisten Metalle mit ihren binären Oxiden bereits
bekannt (vergleiche Tabelle 3.10). Die Ähnlichkeit der kubischen Oxide mit überwiegend NaCl-
Struktur mit dem hier als Matrix vorliegenden Li2O mit eine Antifluoritstruktur ermöglicht die
Ausbildung dieser Orientierungsbeziehungen. Beide Strukturen zeichnen sich durch das kubisch-
flächenzentrierte O2– -Untergitter aus, nur die Position der Kationen unterscheidet sich in der
Wyckoff-Position 4a für die 3d-Übergangsmetalloxide und 8c für Li in Li2O.
Im Gegensatz geht gazu geht bei der Reduktion von CuO mit Li bereits bei der Bildung der
Zwischenprodukt Cu2O die Orientierung zum Ausgangsoxid verloren. Ursache ist der Übergang
von einer monoklinen (CuO) zu einer kubischen Kristallstruktur (Cu2O), bei welchem sich neben
der Anzahl der Kationen auch die Position der O2– -Ionen wesentlich verändert (vergleiche dazu
Abbildung 3.4). Die dadurch entstehende regellose Orientierung der Kristallite findet sich auch
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6.2. MIKROSTRUKTUR DER REAKTIONSPRODUKTE ABGESCHLOSSENER
REDUKTIONSREAKTIONEN
























Abbildung 6.11.: Azimutale Winkelverteilung der Intensität der (111)-Netzebenen von Li2O und
(0002)-Netzebenen von Co aus dem Elektronenbeugungsbild 6.10c. Der Ver-
lauf der Intensitäten zeigt die parallele Orientierung der (111)-Netzebenen von
Li2O und (0002)-Netzebenen von Co und damit die Orientierungsbeziehung
(111)Li2O ‖ (0002)Co.
in der nicht texturierten Verteilung der Li2O- und Cu-Kristallite wieder.
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Abbildung 6.12.: Übersichtsaufnahme (a), HRTEM-Abbildung (b) und Elektronenbeugungsbild
(c) einer vollständig reduzierten Probe aus NiO-Ausgangsmaterial. Die Größe
der kristallinen Bereiche (HRTEM) wurden mit D ≈ 3 nm ermittelt. Ebenso
ist die Grenzschicht zum Elektrolyten (SEI) mit einer Schichtdicke von d < 5
nm erkennbar. Im Elektronenbeugungsbild (SAED) sind die Beugungsreflexe
von Li2O und Ni erkennbar. Beide Phasen sind mit der Orientierungsbeziehung
(111)Li2O ‖ (111)Ni angeordnet.
Tabelle 6.1.: Experimentell gefundene Orientierungsbeziehung zwischen der Li2O-Matrix und
dem Metall
Probe bzw. Ausgangsoxide Orientierungsbeziehung
Fe3O4 (111)Li2O ‖ (100)Fe
(111)Li2O ‖ (110)Fe
α–Fe2O3 (220)Li2O ‖ (002)Fe und [111]Li2O ‖ [110]Fe
Co3O4 (111)Li2O ‖ (0002)Co
NiO (111)Li2O ‖ (111)Ni
CuO Keine Orientierungsbeziehung zwischen Li2O und Cu
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Abbildung 6.13.: Übersichtsaufnahme (a), hochauflösende HRTEM-Abbildung (b) und Elektro-
nenbeugungsbild (c) eines vollständig reduzierten CuO-Partikels. Die Kristalle
besitzen eine Größe von D ≈ 5 nm. Im Elektronenbeugungsbild können die
kristallinen Phasen Cu und Li2O identifiziert werden. Die ausgeprägten Beu-
gungsringe weisen auf eine regellose Orientierung der beiden Phasen hin.
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KAPITEL 6. ENTWICKLUNG DER MIKROSTRUKTUR BEI DEN
PHASENUMWANDLUNGEN
6.3. Mikrostruktur der Elektroden bei höherer Zyklenanzahl
Die Untersuchungen zu Mikrostrukturänderungen an Elektroden bei einer höheren Zyklenan-
zahl wurde an α–Fe2O3-Ausgangsmaterial mit einer Lade- und Entladerate CRate = 0, 1 1/h
durchgeführt. Innerhalb dieser Versuchsreihe wurde der Kohlenstoffanteil im Elektrodenmix va-
riiert, um dessen Einfluss auf die Performanz der Elektroden und der gebildeten Phasen zu
untersuchen. Die Zusammensetzung der Ausgangselektroden wurde abweichend zu den bisheri-
gen Zusammensetzungen mit 80 : 10 : 10 bzw. 85 : 10 : 5 (Aktivmaterial : Binder : Kohlenstoff
in Gew.%) ausgewählt. Diese Proben wurden im oxidierten Zustand der negativen Elektrode
nach Abschluss des fünften Zyklus untersucht. Der Verlauf der spezifischen Kapazität mit der
Zyklenanzahl ist für beide Proben in Abbildung 6.14 dargestellt. Es zeigt sich, dass die Probe
mit höherem Kohlenstoffgehalt schon beginnend mit dem ersten Zyklus eine höhere spezifische
Kapazität erreicht. Mit steigender Zyklenanzahl bleibt die spezifische Kapazität für diese Probe
auf einem höheren Niveau, wogegen die Probe mit dem niedrigerem Kohlenstoffgehalt stärker
abfällt, was auf eine voraussichtlich geringere Zyklenstabilität hinweist. Der mit dem fünften
Zyklus erreichte Mittelwert der spezifischen Kapazität aus 5 Proben erreicht (819 ± 13) mAh/g
bzw. (662 ± 24) mAh/g. Im Anschluss des fünften Zyklus wurden verschiedene Probenstellen im
TEM lokal untersucht, um die dort vorhandenen Phasen zu identifizieren.



























Abbildung 6.14.: Verlauf der spezifischen Kapazität mit der Zyklenanzahl unter Verwendung
von α–Fe2O3-Ausgangsmaterial mit unterschiedlichem Kohlenstoffgehalt der
Elektrode (Aktivmaterial : Binder : Kohlenstoff). Die Probe mit dem höheren
Anteil an Leitzusatz zeigt eine bessere spezifische Kapazität und Zyklenstabi-
lität.
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6.3. MIKROSTRUKTUR DER ELEKTRODEN BEI HÖHERER ZYKLENANZAHL
Mit Hilfe der in Abschnitt 4.2 beschriebenen Methode, und des internen Standards konnte zwi-
schen FeO und α–(Li, Fe)O2 unterschieden werden. In den Elektronenbeugungsbildern farblich
unterschiedlich dargestellte Beugungsreflexe sind auf die Subtraktion der Bilder der Partikel mit
dem Au-Standard zurückzuführen. Die untersuchten Partikel sind durch schwarze Beugungs-
reflexe gekennzeichnet, wogegen weiße Beugungsreflexe auf den Au-Standard zurückzuführen
sind. Da die untersuchten Bereiche der Probe sehr lokal und räumlich begrenzt sind, können die
Ergebnisse mit keiner integralen Untersuchungsmethode, wie der Röntgenbeugung verglichen
werden, liefern aber Anhaltspunkte über die entstehenden Phasen und die Mikrostruktur der
Proben. Die an den Partikeln ermittelten Phasen sind in der Tabelle 6.2 zusammen gefasst.
Tabelle 6.2.: Phasen der untersuchten Partikel von Proben mit α–Fe2O3-Ausgangsmaterial und
unterschiedlicher Ausgangszusammensetzung (Aktivmaterial:Binder:Kohlenstoff)
nach dem fünften Zyklus im oxidierten Zustand.
Hoher Kohlenstoffgehalt Niedriger Kohlenstoffgehalt
Partikel Zusammensetzung (80 : 10 : 10) Gew.% Zusammensetzung (85 : 10 : 5) Gew.%
1 FeO, α–(Li, Fe)O2 Li2O, Fe
2 FeO, Fe α–(Li, Fe)O2
3 Fe3O4 α–(Li, Fe)O2
4 α–(Li, Fe)O2 α–(Li, Fe)O2
5 α–(Li, Fe)O2 α–(Li, Fe)O2
6 FeO, α–(Li, Fe)O2 Li2O, Fe
7 FeO, α–(Li, Fe)O2 Li2O, Fe
8 α–(Li, Fe)O2 Li2O, Fe, α–(Li, Fe)O2
9 FeO, α–(Li, Fe)O2
10 α–(Li, Fe)O2
An den verschiedenen untersuchten Partikeln zeigt sich eine inhomogene Verteilung der Phasen.
Vor allem in der Probe mit dem geringeren Leitzusatz finden sich noch nicht reagierte Li2O-
und Fe-Kristallite, obwohl die Probe im geladenen, daher delithiierten Zustand untersucht wur-
de. Die Probe mit dem höheren Anteil an Kohlenstoff zeigt mit der Präsenz von Fe, FeO,
α–(Li, Fe)O2 und Fe3O4 vier verschiedene Phasen. Da im thermodynamischen Gleichgewicht
für ternäre Systeme maximal drei Phasen gleichzeitig möglich sind, muss nach dem fünften Zy-
klus von Ungleichgewichtszuständen und Inhomogenitäten innerhalb der Elektrode ausgegangen
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werden. Aus Struktursicht ist auffällig, dass in oxidierter Form ausschließlich Kristallstrukturen
in den Raumgruppen Fd3̄m und Fm3̄m gefunden wurden. In dieser Probe kommt zudem Fe in
drei verschiedenen Oxidationsstufen (0, 2+ und 3+) vor. Diese Oxidationsstufen von Fe in den
verschiedenen Kristallstrukturen bestätigen auch, dass die Oxidationsstufe von Fe im Ausgangs-
material (3+) nicht wieder vollständig erreicht wird, wie mit Röntgenabsorptionsspektroskopie
(XAS) ebenfalls an einer Fe3O4-Elektrode festgestellt wurde [177].
Abbildung 6.15.: Die Elektronenbeugungsbilder von Partikeln der Probe mit hohem Kohlen-
stoffgehalt (80 : 10 : 10) zeigt die Bildung von α–(Li, Fe)O2 nach abgeschlos-
sener Oxidation. Die Kristallite besitzen auch nach dem fünften Zyklus eine
Vorzugsorientierung. Partikel 4 (Bild a) ist gegenüber dem Primärelektronen-
strahl in [110]-Einstrahlrichtung orientiert, wogegen bei Partikel 8 (Bild b) eine
[111]-Orientierung vorliegt. Die hellen Beugungsringe sind auf den verwendeten
Au-Standard zurückzuführen.
Verschiedene Elektronenbeugungsbilder dieser Proben sind in den Abbildungen 6.15, 6.16 und
6.17 abgebildet. In der Probe mit hohem Gehalt an Leitzusatz (80 : 10 : 10) wird vor allem
die Bildung von α–(Li, Fe)O2 beobachtet. Die Kristallite dieser Phase behalten auch nach Ab-
schluss des fünften Zyklus und der bis dahin stattgefundenen Phasenumwandlungen nach der
Konversionsreaktion ihre Vorzugsorientierung mit einer geringen azimutalen Verbreiterung der
Beugungsreflexe. Bei der Probe mit geringerem Leitzusatz (85 : 10 : 5) sind in den Elektronen-
beugungsbildern 6.16 und 6.17 sowohl die Bildung von α–(Li, Fe)O2, als auch reduziertes Fe
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Abbildung 6.16.: Die Elektronenbeugungsbilder von zwei Partikeln (Bilder a und b) der Pro-
be mit niedrigem Kohlenstoffgehalt (85 : 10 : 5) zeigt die Bildung von
α–(Li, Fe)O2 nach abgeschlossener Oxidation. Die Kristallite besitzen auch
nach der dem 5. Zyklus eine Vorzugsorientierung der Kristallite. Die hellen
Beugungsringe ist auf den verwendeten Au-Standard zurückzuführen.
und Li2O zu beobachten. Auch in diesen Beugungsbildern zeigt sich die Vorzugsorientierung der
Kristallite aller Phasen.
Eine Besonderheit ist in Abbildung 6.17b dargestellt. In dem untersuchten Partikel können
insgesamt drei Phasen beobachtet werden. Neben noch nicht oxidiertem, metallischem Fe kann
hier ebenfalls α–(Li, Fe)O2 beobachtet werden, ganz im Gegensatz zum Elektronenbeugungsbild
in Abbildung 6.17a. Diese während der Oxidation entstandenen Phase ist gegenüber der Li2O-
Matrix mit der Orientierungsbeziehung (220)Li2O ‖ (220)α−(Li, Fe)O2 angeordnet. Die deutlich
separierbaren Beugungsreflexe dieser Phasen geben Hinweise, dass keine vollständige Löslichkeit
beim Austausch der Li- und Fe-Kationen in den Kristallstrukturen von Li2O und α–(Li, Fe)O2
vorliegt. Zudem kann aus der Präsenz von α–(Li, Fe)O2 gefolgert werden, dass sich bei der
Oxidation zunächst α–(Li, Fe)O2 mit Fe im Oxidationszustand 3+ bildet, ohne dass vorher FeO
mit Fe im Oxidationszustand 2+ vorliegt. Die bei der Phasenbildung notwendige Ausdiffusion
von 75% der Li+-Ionen aus der Kristallstruktur von Li2O spricht auch zunächst für die Bildung
von α–(Li, Fe)O2, als für die Bildung von FeO (mit Fe2+), bei welcher die Li+-Ionen vollständig
aus der Kristallstruktur von Li2O ausgebaut werden müssten. In einem ersten Oxidationsschritt
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reagiert somit ein Teil des metallischem Fe
Fe + 2 Li2O −−→ α−(Li, Fe)O2 + 3 Li, (6.3.1)
wogegen bei einem Teil der Reoxidation von metallischem Fe von einer Disproportionsreaktion
Fe + α−(Li, Fe)O2 −−→ 2 FeO + Li (6.3.2)
auszugehen ist. Mit diesem Model lassen sich auch die experimentell beobachtete Präsenz von
Fe in den Oxidationszuständen (0, 2+ und 3+) erklären, wobei insbesondere Fe3+ nicht auf
α–Fe2O3 und nur in geringem Maße auf Fe3O4 zurückzuführen ist. Zudem zeigt sich auch
anhand Tabelle 6.2, dass die während der Reoxidation gebildeten Phasen von der intrinsischen
















Abbildung 6.17.: Die Elektronenbeugungsbilder von Partikeln (Bilder a und b) der Probe mit
niedrigem Kohlenstoffgehalt (85 : 10 : 5) zeigt im Vergleich zu Abbildung 6.16
zusätzlich unoxidiertes Fe und Li2O im delithiierten Zustand der Probe. Die
Kristallite besitzen auch nach dem fünften Zyklus eine Vorzugsorientierung.
In Partikel 6 ist Li2O mit der Richtung [211] gegenüber dem Primärstrahl
orientiert und zeigt die Orientierungsbeziehung (111)Li2O ‖ (110)Fe. In Par-
tikel 8 ist zusätzlich die Bildung von α–(Li, Fe)O2 zu beobachten, welches
(220)Li2O ‖ (220)α−(Li, Fe)O2 orientiert ist. Die hellen Beugungsringe sind
auf den verwendeten Au-Standard zurückzuführen.
Eine Probe mit CuO-Ausgangsmaterial wurde im oxidierten Zustand nach Abschluss des zehnten
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Zyklus untersucht. Eine zugehörige hochauflösende Aufnahme und das Elektronenbeugungsbild
dazu finden sich in Abbildung 6.18. In der HRTEM-Aufnahme sind die sphärischen Kristallite
mit einer Größe D ≈ 5 nm erkennbar. Das zugehörige Elektronenbeugungsbild identifiziert die
Kristallite als Cu2O-Phase. Die regellose Orientierung der Kristallite, welche bereits für Cu2O







Abbildung 6.18.: Hochaufgelöste HRTEM-Abbildung (a) und Elektronenbeugungsbild (b) eines
Partikels vom zyklierten CuO-Ausgangsmaterial nach dem zehnten Zyklus im
oxidierten Zustand.
Die in diesem Abschnitt vorgestellten Proben zeigen die während der Reoxidation gebildeten
Phasen auf Basis von α–Fe2O3 und CuO-Elektroden. Diese Phasen decken sich mit dem wäh-
rend des ersten Reduktionsschrittes gebildeten Zwischenprodukt nach der Reduktion der Aus-
gangsoxide. Damit kommen den während der ersten Reduktion gebildeten Phasen besondere
Bedeutung zu: Sie werden ebenfalls in der Reoxidation im ersten Schritt gebildet.
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7. Diskussion der Ergebnisse
In den vorangegangenen Abschnitten wurden die Ergebnisse der Untersuchungen zu Änderun-
gen in der Kristallstruktur der Ausgangsmaterialien, den gebildeten Zwischenprodukte während
der Reaktion mit Li und die Mikrostruktur sowie Grenzflächen in verschiedenen Stadien der
Lithiierung und Delithiierung vorgestellt. Die Gesamtreaktion der Konversionsreaktion nach
Reaktionsgleichung 2.2.4 kann für die untersuchten 3d-Übergangsmetalloxide in mehrere Teil-
reaktionen zerlegt werden. Diese Teilreaktionen sind je nach 3d-Übergangsmetalloxide bis zu










Abbildung 7.1.: Adsorption und Reaktion von Li+-Ionen mit der Partikeloberfläche des 3d-
Übergangsmetalloxids
Mit Beginn der Lithiierung finden zunächst die Nebenreaktionen statt. An der Oberflächen der
3d-Übergangsmetalloxide adsorbieren dann die Li+-Ionen (siehe Abbildung 7.1). Dieser Schritt
wurde durch den verzögerten Spannungsabfalls zu Beginn der Reaktion ohne adäquate Änderun-
gen der Phasenanteile des Aktivmaterials besonders stark bei den Proben bestehend aus NiO und
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γ –Fe2O3 beobachtet. Bei der NiO-Probe wurden insgesamt XLi ≈ 0, 8 Mol übertragen, ohne
dass adäquate Änderungen in der Phasenzusammensetzung oder Kristallstruktur festzustellen
sind. Ursache für den vergleichsweise hohen übertragenen Anteil an Li+-Ionen für Oberflächen-
reaktionen ist die geringe Anzahl von Leerstellen in der dicht gepackten NaCl-Kristallstruktur
des NiO-Ausgangsmaterials. Für das CoO-Ausgangsmaterial konnte dieser Effekt nicht separat
festgestellt werden, da sich die Phase im Phasengemisch mit Co3O4 befand, welches vor CoO
reduziert wurde und sich mit der Oberflächenreaktion von CoO überlagert. Der Einfluss der
Oberfläche bezogen auf Partikelgröße zeigte sich ebenfalls bei der Untersuchung nanoskaliger
γ –Fe2O3-Partikel. Der Verlauf der Spannung weicht hier von den anderen Proben insbesondere
zu Beginn der Lithiierung ab. Dieser Effekt wurde insbesondere durch das verwendete nanoska-









Abbildung 7.2.: Diffusion von Li+-Ionen in die Kristallstruktur von Fe3O4 und Besetzung der
Leerstellen auf den Wyckoff-Positionen 16d und 8a. Die Leerstellenkonzentrati-
on (dargestellt durch nicht vollständig gefüllte Kreissektoren) ist auf der rechten
Seite der Abbildung mit Fe3O4, höher, als bei der auf der linken Seite dargestell-
ten Phase (Li, Fe)8a[Fe2]16dO4 (genauer handelt es sich nach der Besetzung Leer-
stellen auf der Wyckoff-Positionen 8a und 16d um (Li, Fe)8a[Fe2–x , Lix ]16dO4).
Im nächsten Schritt werden die vorhandenen Leerstellen der Kationenuntergitter in den Kristall-
strukturen der 3d-Übergangsmetalloxide mit Li+-Ionen besetzt. Dieser Schritt ist immer durch
den zusätzlichen Einbau von Li+-Ionen mit einem Anstieg des Gitterparameters bzw. Elementar-
zellenvolumens verbunden.
Kristallstrukturen mit unbesetzten Wyckoff-Positionen oder nur teilweise besetzten Wyckoff-
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Positionen auf oktaedrisch durch Sauerstoff koordinierten Positionen neigen zudem zur Bildung
neuer Phasen durch den Einbau von Li+-Ionen auf diesen Positionen. Diese Beobachtung erfolgte
bei folgenden Ausgangsoxiden:
• Bei den Fe3O4- und Co3O4-Spinellen ist die Wyckoff-Position 16c in der Raumgruppe
Fd3̄m unbesetzt.
• In der Raumgruppe P4332 für γ –Fe3O4 werden nur die Hälfte aller möglichen oktaedrisch
koordinierten Leerstellen mit den Wyckoff-Positionen 4b und 12d beschrieben, die andere
Hälfte ist nicht besetzt.
• In der Raumgruppe R3̄m von α–Fe2O3 sind auf der Wyckoff-Position 12c nur 2/3 aller






Abbildung 7.3.: Diffusion von Li+-Ionen in die Kristallstruktur von Fe3O4 und Übergang der
Fe-Kationen der Wyckoff-Positionen 8a auf 16c, hier am Beispiel der Umwand-
lung von (Li, Fe)8a[Fe2]16dO4 (rechts) zu (Li, Fe)16c[Fe2]16dO4 (links). Die bei der
Umwandlung vorhandenen Leerstellen befinden sich auf Wyckoff-Position 16c,
welche nur zur Hälfte besetzt ist. Durch die Änderung des Gitterparameters bei
der Umwandlung entsteht eine Gitterfehlordnung, welcher zu einer Fragmentie-
rung der Kristallite führt.
Diese Ausgangsoxide können durch die zum Einbau von Li+-Ionen zur Verfügung stehenden
unbesetzten Wyckoff-Positionen neue Phasen bilden. Die mit der Lithiierung von Fe- und Co-
Oxiden gebildeten Phasen sind generell metastabile Phasen, welche sich durch den Einbau von
Li in die Wirtsstruktur des Oxides bilden. Zu den beobachteten metastabilen Phasen zäh-
len α–(Li, Fe)O2, (Li, Fe)16c[Fe2]16dO4 (die Umwandlung ist in Abbildung 7.3 dargestellt) und
(Li, Co)16c[Co2]16dO4. Die im thermodynamischen Gleichgewicht gebildeten Phasen in den ter-
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nären Phasendiagrammen Li-Fe-O und Li-Co-O unterscheiden sich durch eine andere Anordnung
der Ionen auf den Kationenuntergittern von den hier gefundenen Besetzungen. Die abweichen-
den Besetzungen resultieren aus der während der Reaktion mit Li unzureichenden Zeit zu Platz-
wechselvorgängen zwischen den oktaedrisch koordinierten Positionen und sind daher kinetisch
bedingt. Bei den gefundenen metastabilen Phasen werden Merkmale der Ausgangsoxide, wie die
Orientierung der Kristallite bei der Fragmentierung sowie die kfz-Untergitter der Sauerstoffan-
ionen übernommen. Wichtigste Vertreter in den untersuchten Oxiden sind die Spinelle mit einer
vollständige Besetzung der Wyckoff-Position 16d mit Fe oder Co. Bei α–(Li, Fe)O2 weicht die
Stöchiometrie der Kationen mit > 70 Atom% Fe von den gleichgewichtsnahen 50 Atom% Fe ab,
was aus der Stöchiometrie des Ausgangsoxides α–Fe2O3 resultiert.
Einen Sonderfall unter den untersuchten Oxiden findet sich bei der Lithiierung von CuO. Wie
bereits in Abschnitt 3.4 beschrieben, kristallisiert CuO in einer stark verzerrten NaCl-Struktur.
Diese besitzt ebenso wie die untersuchten NiO- und CoO-Phasen nur eine sehr geringe Anzahl
freier, oktaedrisch durch Sauerstoff koordinierter Leerstellen. In der Ausgangsprobe der röntge-
nographischen in situ Untersuchungen am Synchrotronspeicherring weist die Wyckoff-Position
4c eine Besetzung von 0, 978 ± 0, 03 auf. Ebenso wie bei NiO und CoO kann somit nur ein
geringer Anteil von Li in die Kristallstruktur von CuO auf diesen Positionen eingebaut werden.
Im Gegensatz zu den Ni- und Co-Oxid zeigt CuO aber die Bildung einer kubischen Cu2O-Phase
ohne den Einbau von Li in die Struktur. Damit ist das CuO-Ausgangsmaterial das einzige un-
tersuchte Oxid in der Versuchsreihe, welches eine binäre Zwischenprodukte bildet. Möglich wird
dies durch die Reduktion der Cu2+-Ionen zu Cu+. Da sich beim Phasenübergang zu Cu2O auch
das Sauerstoffuntergitter von einem verzerrten kfz-Untergitter in ein krz-Untergitter umwandelt,
geht bei dieser Umwandlung ebenfalls die Orientierung der Kristallite zueinander verloren (siehe
Abschnitt 6.1). Durch diesen Phasenübergang mit Änderung der Struktur sowohl der Kationen,
als auch der Anionenuntergitter geht die Orientierung der Kristallite zueinander bereits im ersten
Reduktionsschritt von CuO zu Cu2O, wie im Abschnitt 6.1 beschrieben, verloren. Eine Ordnung
der Kristallite mit einer Vorzugsorientierung ist dann auch bei der weiteren Reduktion zu Cu
und weiteren Zyklen nicht wieder zu finden. In den untersuchten Elektronenbeugungsbildern
sind keine Beugungslinien von kristallinem Li2O zu detektieren, wodurch in diesem Stadium der
Entladung von der Bildung von amorphem Li2O auszugehen ist.
Nach der Besetzung der vorhandenen Leerstellen in der Kristallstruktur der Phasen kann in
126
einem dritten Schritt vor allem bei Fe-, Co- und Ni-Oxiden eine Substitutionsreaktion der Me-
tallionen und Li+-Ionen beobachtet werden. Diese Substitutionsreaktion kann sowohl bei den
Ausgangsmaterialien als auch bei den gebildeten lithiierten Zwischenprodukten von Li-Fe-O und
Li-Co-O beobachtet werden. Grundlage für diese Beobachtung sind die abnehmenden Besetzun-
gen der Kationenpositionen mit Fe-, Co- und Ni-Kationen in der Kristallstruktur mit steigendem
Li-Anteil. Als Ausnahme davon wurde nur die Reaktion von α–Fe2O3 mit Li+-Ionen gefunden.
Für die direkte Substitution von Fe-, Co- und Ni-Kationen durch Li+-Ionen, ist durch den Einbau
der größeren Li+-Ionen eine Vergrößerung des Gitterparameters zu erwarten. Diese Entwicklung
konnte vor allem bei den untersuchten Ni- und Co-Oxiden nicht bestätigt werden. Auch bei den
Fe-Oxiden wurden abweichende Beobachtungen zu der direkten Substitution von Fe-Kationen
durch Li+-Ionen festgestellt. Die im Einzelnen festgestellten Phänomene sind:
• Die steigende Verschiebung der O2– -Ionen in lithiiertem NiO weist auf Leerstellen im
Kationenuntergitter hin.
• Im lithiierten Co-Spinell (Li, Co)16c[Co2]16dO4 werden zusätzliche Wyckoff-Positionen, wie
8a, 8b und 48f durch Li besetzt. Dies bedingt eine lokale Konzentration von Leerstellen
auf den Positionen 16c und 16d, um ausreichend Abstand zwischen den Kationen in der
Kristallstruktur zu schaffen. Unter Einbeziehung der galvanostatischen Untersuchungen
zeigt sich eine kinetische Abhängigkeit dieser Besetzung.
• Methodisch bedingt, wird im gewählten Strukturmodell von einer vollständigen Besetzung
der Kationenuntergitter durch Li- oder Fe-Kationen ausgegangen. Ein besseres vorgeschla-
genes Modell muss die vorhandenen Leerstellen  durch (Fe1−x−y, Lix,y) berücksichti-
gen.
• Die gebildete Li2O-Matrix bildet für die Fe-, Co- und Ni-Ausgangsmaterialien eine Orien-
tierungsbeziehung der Kristallite mit zumindest teilkohärenten Grenzflächen zu den me-
tallischen Clustern aus.
Die Substitution von Metallkationen durch Li und die zusätzlichen Leerstellen in der Kristall-
struktur wirken sich jedoch auch auf die elektrische Ladungsneutralität der Elementarzellen
aus. Eine Erklärung ist das Auftreten von Disproportionsreaktionen, bei denen durch Elektro-
nenübergang ein Metallkation weiter oxidiert wird. Eine weitere vorgestellte Variante ist der
zusätzliche Einbau von Li+-Ionen auf tetraedrisch koordinierten Positionen. Dieser wurde an
Spinell-Strukturen durch die Verschiebung der Bruchkoordinate für Atompositionen von O2– -
Ionen festgestellt.
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Im letzten Schritt der Lithiierung wird die Struktur des lithiierten und defektreichen Me-Oxides
fragmentiert und zersetzt. Die nanokristallinen Reaktionsprodukte Me und die nun in Li2O ge-
bundenen O2– -Ionen sind physisch getrennt. Die aufgefundenen reduzierten 3d-Übergangsmetall-
oxide konnten partiell bis in den metallischen Zustand reduziert werden. Für die 3d-Übergangs-
metalle Fe, Co und Ni wurden Orientierungsbeziehungen zur Li2O-Matrix gefunden. Die Reduk-
tion der Me-Kationen in den metallischen Zustand erhöht die elektrische Leitfähigkeit der Ge-
samtelektrode mit fortschreitender Reaktion der Li+-Ionen mit dem Aktivmaterial. Diese quasi
permanente Erhöhung der elektrischen Leitfähigkeit fördert die Reversibilität und Zyklenstabi-
lität, wie an den Versuchsreihen mit der Variation des Kohlenstoffanteils gezeigt werden konnte.
Die Materialien mit in den metallischen Zustand reduzierten Cu-Kationen zeigen somit durch
die hohe elektrische Leitfähigkeit gegenüber den anderen Me-Kationen (Fe, Co, Ni) eine hohe
Reversibilität und Zyklenstabilität. Einen weiteren Hinweis auf die schlechtere Zyklenstabilität
der auf Me(=Fe, Co, Ni)-basierten Elektroden ergibt sich aus der strukturellen Verwandtschaft
und darauf hin ausgebildeten Orientierungsbeziehung der Oxide zur Li2O-Matrix. Wie bei den
auf dem Legierungsmechanismus sowie Interkalationsmechanischmus basierenden Elektroden
werden durch kohärente bzw. teilkohärente Grenzflächen Änderungen in den elektrischen Span-
nungen beim Zyklieren beobachtet. Die festgestellten Orientierungsbeziehungen für die Me(=Fe,
Co, Ni)-basierten Elektroden und deren Auswirkung auf die Zyklenstabilität für nanokristalline
Elektroden nach dem Konversionsmechanismus bedürfen weiterer Untersuchungen.
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8. Zusammenfassung und Ausblick
In der Arbeit wurden Elektrodenmaterialien für LIB basierend auf dem Konversionsmechanismus
untersucht. Bei den dafür verwendeten binären 3d-Übergangsmetalloxiden konnten die einzelnen
Schritte der Lithiierung der Kristallstruktur im Formierungsschritt der Elektroden beschrieben
werden. Die während der Lithiierung gebildeten Zwischenprodukte und Mikrostrukturmerkmale
im Sinne von Grenzflächen finden sich auch in Elektroden mit einer höheren Zyklenanzahl wieder
und sind somit für Leistungsmerkmale der LIB, wie spezifische Kapazität und Zyklenstabilität
relevant.
Zwischenprodukte konnten unter der Bildung ternärer Phasen Me-O-Li insbesondere bei Mate-
rialien mit freien oktaedrisch durch Sauerstoff koordinierten Gitterplätzen beobachtet werden.
Ausgangsoxide mit Me=(Fe, Co) dieser Reaktionsroute kristallisieren in einer Spinell-Struktur
oder als Defekt-Spinell. Materialien Me=(Co, Ni) mit einer dicht gepackten NaCl-Struktur wer-
den direkt ohne die Bildung eines Zwischenproduktes reduziert, wogegen die Reduktion von CuO
unter der Bildung eines binären Zwischenproduktes Cu2O abläuft. Mit Ausnahme von Cu2O sind
alle gebildeten Zwischenprodukte metastabile Phasen, welche durch Platzwechselvorgänge und
dem Einbau von Li+-Ionen auf den Kationenuntergittern gebildet werden, wogegen das O2– -
Untergitters weitgehend stabil bleibt. Gegenüber den stabilen ternären Phasen unterscheiden
sich die als Zwischenprodukte gebildeten metastabilen Phasen vor allem durch die Einstellung
von Ordnungszuständen auf den Kationenplätzen.
Der Austausch der Kationen Me=(Fe, Co, Ni) durch Li+-Ionen innerhalb eines stabilen O2– -
Untergitters über eine Substitution konnte grundlegend festgestellt werden. Das Modell muss
jedoch um die Berücksichtigung von Leerstellen in der Kristallstruktur auf regulären Gitterplät-
zen erweitert werden. Die damit verbundenen Fragestellungen sind eng mit der Umwandlungs-
geschwindigkeit von Phasen verknüpft und mit der Kinetik der Konversionsprozesse verbunden
und liefern weitere Optimierungsansätze.
129
KAPITEL 8. ZUSAMMENFASSUNG UND AUSBLICK
Die Entwicklung der Mikrostruktur während der ersten Lithiierung konnte in den Experimen-
ten untersucht und die vorhanden Erkenntnissen bestätigt werden. Die makroskopischen Aus-
gangsoxide werden mit der Lithiierung zu kleineren, nanoskaligen Me und nanoskaligem Li2O
reduziert. Die gefundenen Orientierungsbeziehungen zwischen dem Me und Li2O entsprechen
denen, welche für Me und den binären Metalloxiden bekannt sind. Dieser Eigenschaft liegen die
ähnlichen Kristallstrukturen der binären Metalloxide und Li2O zu Grunde. Die aufgefundenen
Vorzugsorientierungen für Me=(Fe, Co, Ni) und Li2O nach Abschluss des Formierungszyklus
weisen auf stabile O2– -Untergitter hin, in welchem die Kationen mittels Substitution ausge-
tauscht werden. Damit bilden sich kohärente oder teilkohärente Grenzflächen zwischen den elek-
trochemisch beteiligten Phasen aus, welche die elektrochemischen Eigenschaften beeinflussen.
Beim einzigen untersuchten 3d-Übergangsmetalloxid ohne Orientierungsbeziehung zu anderen
Phasen, der CuO-Phase, wurde die gegenüber den anderen Oxiden gefundene verbesserte Zy-
klenstabilität vor allem mit der spezifischen elektrischen Leitfähigkeit begründet. Neben diesem
Aspekt sind zusätzliche energetische Vorteile ohne das Überwinden von Grenzflächen verursach-
ten mechanischen Spannungen beim Zyklieren für die Zyklenstabilität möglich und tragen so
zu einer besseren Performance bei. Dieser Themenkomplex muss für den Konversionsmechanis-
mus, als auch für die auf dem Legierungsmechanismus beruhenden Elektroden Beachtung finden.
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A. Berechnung der Phasenzusammensetzung
während der Lithiierung
Die mittels der Rietveld-Methode ermittelten Phasenanteile (m in Gew.%) setzen sich für die





mAM#N,0 + mSt,0 (A.0.1)
zusammen, wobei mAM die Masse des Aktivmaterials und mSt die Masse des verwendeten
Standards vor Beginn der Reaktion (j = 0) ist. Mit Beginn der Reaktion werden nanokristalline
Reaktionsprodukte wie Li2O und metallische Cluster (Me) gebildet. Das noch nicht vollständig








ermittelt [188]. Der Anteil der nanokristallinen Reaktionsprodukte mnRP,j ergibt sich dann aus:




mAM#N,j + mSt,j). (A.0.3)
In den Untersuchungen zur Reduktion von Fe3O4 und γ –Fe2O3 (Abschnitte 5.2.5 sowie 5.2.6)
wird bei der Berechnung der Phasenanteile nach Gleichung A.0.3 eine Abnahme des verwende-
ten Standards mSt,j beobachtet. Dies ist auf den Einbau von Li+-Ionen auf bisher unbesetzte
Leerstellen in der Kristallstruktur der gebildeten metastabilen Zwischenphasen zurückzuführen.
Die Berechnung der Phasenanteile für den Fall






mAM#N,j + mSt,j (A.0.5)




Die Simulation der Elektronenbeugungsbilder wurde mit der Software EMS (electron micros-
copy image simulation) unter Verwendung entsprechender kristallographischer Strukturdateien
vorgenommen [189].
B.1. Kubische (Li,Fe)-Oxide mit [012]-Orientierung
Abbildung B.1.: Simuliertes Elektronenbeugungsbild für Fe3O4 in [012]-Orientierung.
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ANHANG B. SIMULIERTE ELEKTRONENBEUGUNGSBILDER
Abbildung B.2.: Simuliertes Elektronenbeugungsbild für (Li, Fe)16c[Fe2]16dO4 in [012]-
Orientierung.
Abbildung B.3.: Simuliertes Elektronenbeugungsbild für α–(Li, Fe)O2 in [012]-Orientierung.
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B.2. AUSGEWÄHLTE BEREICHE ZUR BERECHNUNG DER
WINKELVERTEILUNG DER INTENSITÄTEN IN
ELEKTRONENBEUGUNGSBILDERN
B.2. Ausgewählte Bereiche zur Berechnung der Winkelverteilung der
Intensitäten in Elektronenbeugungsbildern













∣ ≤ 4, 19] 1/nm für die Berechnung der
Winkelverteilung der Intensität für die (111)-Netzebene von Li2O einer voll-
ständig reduzierten Probe aus Co3O4-Ausgangsmaterial.
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ANHANG B. SIMULIERTE ELEKTRONENBEUGUNGSBILDER













∣ ≤ 5, 14] 1/nm für die Berechnung der
Winkelverteilung der Intensität für die (002)-Netzebene von Li2O einer voll-
ständig reduzierten Probe aus Co3O4-Ausgangsmaterial.
154
Versicherung
Hiermit versichere ich, dass ich die vorliegende Arbeit ohne unzulässige Hilfe Dritter und ohne
Benutzung anderer als der angegebenen Hilfsmittel angefertigt habe; die aus fremden Quellen
direkt oder indirekt übernommenen Gedanken sind als solche kenntlich gemacht.
Bei der Auswahl und Auswertung des Materials sowie bei der Herstellung des Manuskripts habe
ich Unterstützungsleistungen von folgenden Personen erhalten:
Dr. Lars Giebeler
Weitere Personen waren an der Abfassung der vorliegenden Arbeit nicht beteiligt. Die Hilfe
eines Promotionsberaters habe ich nicht in Anspruch genommen. Weitere Personen haben von
mir keine geldwerten Leistungen für Arbeiten erhalten, die nicht als solche kenntlich gemacht
worden sind.
Die Arbeit wurde bisher weder im Inland noch im Ausland in gleicher oder ähnlicher Form einer
anderen Prüfungsbehörde vorgelegt.
Datum, Unterschrift
155
